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Referat 
Die Kombination von hoher Festigkeit und guter Dehnung ist eine wichtige 
Anforderung an moderne Werkstoffarten. Es wird angestrebt, diese 
Werkstoffeigenschaften effektiv und preiswert zu erreichen. TRIP-Stähle stellen eine 
Werkstoffart dar, welche im Stande ist, diese Kriterien zu erfüllen. Die 
hervorragenden Eigenschaften dieser Stahlart sind nicht nur durch das von Ferrit, 
Bainit und Restaustenit gebildete Mehrphasengefüge gegeben, sondern werden 
auch durch den TRIP-Effekt (transformation induced plasticity) begünstigt. Als TRIP-
Effekt wird die Umwandlung von Restaustenit in verformungsinduzierten Martensit 
während der Kaltverformung bezeichnet. 
 In der Automobilindustrie werden TRIP-Stähle insbesondere für die Herstellung 
von Sicherheitskomponenten verwendet, da sie über die Fähigkeit verfügen, ein 
großes Ausmaß an Verformungsenergie während des Aufpralls zu absorbieren. Die 
hohe Festigkeit ermöglicht eine weitere Senkung des Komponentengewichtes. TRIP-
Werkstoffe sind jedoch nicht nur für die Herstellung von Blechkomponenten 
interessant, sondern können auch bei anderen Anwendungen eingesetzt werden, 
z.B. bei der Massivumformung. 
Bei der Massivumformung von TRIP-Stählen entstehen Probleme, die bei der 
Blechbehandlung nicht auftreten. Es handelt sich insbesondere um die 
Notwendigkeit eine gleichmäßige Verformungs- und Temperaturfeldverteilung über 
den ganzen Werkstoffquerschnitt zu gewährleisten. Es ist wichtig, eine richtige 
Abkühlung der Proben zu erreichen, damit auch in der Probenmitte eine 
ausreichende Abkühlgeschwindigkeit erreicht wird, welche die Entstehung eines 
Ferrit-Bainit-Gefüges ermöglicht und die Restaustenitstabilität unterstützt. Diese 
Probleme schränken die Produktionsmöglichkeit eines komplexen TRIP-Gefüges in 
Massivhalbzeugen in der Industrie ein. 
Für diese Arbeit wurden technologische Möglichkeiten, Parameter der 
thermomechanischen Behandlung und Endeigenschaften von insgesamt drei 
niedriglegierten TRIP-Stählen untersucht. Die gewonnenen Erkenntnisse 
ermöglichten die Herstellung relativ dickwandiger Hohlhalbzeuge. Dazu wurde eine 
Herstellungskette genutzt, die Bohrungsdrücken, interkritisches Glühen und 
Kaltdrückwalzen für optimale Werkstoffeigenschaften beinhaltet. 
Mithilfe der gewonnenen Erkenntnisse wurde sogar nachgewiesen, dass aus 
den im Rahmen dieser Arbeit bearbeiteten Werkstoffen Halbzeuge gewonnen 
werden können, die sowohl eine höhere Festigkeit also auch eine höhere Dehnung 
aufweisen als konventionell hergestellte Bleche aus niedriglegierten TRIP-Stählen. 
 
Schlagworte 
TRIP Stahl, Mehrphasenstahl, inkrementelle Verformung, thermomechanische 








1 STAND DER TECHNIK..................................................................................... 11 
1.1 TRIP-STÄHLE............................................................................................ 11 
1.1.1 Mechanische Eigenschaften der TRIP-Stähle..................................... 12 
1.1.2 Einfluss der Legierungselemente in TRIP-Stählen.............................. 17 
1.1.3 Restaustenit ........................................................................................ 22 
1.1.4 TRIP-Stahl-Anwendung ...................................................................... 24 
1.2 CHARAKTERISTISCHE PHASENUMWANDLUNGEN IN DEN TRIP-
STÄHLEN................................................................................................... 25 
1.2.1 Austenitbildung.................................................................................... 25 
1.2.2 Proeutektoide Austenitumwandlungen................................................ 26 
1.2.3 Bainitische Umwandlung..................................................................... 27 
1.2.4 Martensitumwandlung ......................................................................... 30 
1.3 WÄRMEBEHANDLUNG UND THERMOMECHANISCHE BEHANDLUNG IN 
MEHRPHASEN-STÄHLEN ........................................................................ 36 
1.3.1 Strategien der thermomechanischen Behandlung .............................. 36 
1.3.2 Verschiedene Produktionsverfahren bei Mehrphasenstählen ............. 37 
1.4 EINFLUSS DER VERFORMUNG AUF DAS ENDMIKROGEFÜGE UND 
AUF DIE EIGENSCHAFTEN DER TRIP-STÄHLE..................................... 43 
1.4.1 Einfluss der Verformung auf die Ferritbildung und die bainitische 
Umwandlung ....................................................................................... 43 
1.4.2 Einfluss der Verformung im interkritischen Bereich auf den Restaustenit
 ............................................................................................................ 44 
1.4.3 Rekristallisation des Austenits in TRIP-Stählen .................................. 44 
1.4.4 Einfluss der inkrementellen Verformungsverfahren............................. 45 
2 MOTIVATION UND ZIELE ................................................................................ 50 
2.1 MOTIVATION UND ZIELE ......................................................................... 50 
2.2 AUFGABENSTELLUNG............................................................................. 52 
3 EXPERIMENTELLE VORGEHENSWEISE....................................................... 53 
3.1 ANFANGSZUSTAND DES MATERIALS ................................................... 53 
3.2 ZTU UND UZTU DIAGRAMME.................................................................. 55 
3.2.1 Phänomenologische Modelle für Umwandlungstemperaturen ............ 59 
  
3.3 UNTERSUCHUNG DER HOCHTEMPERATURKORROSION .................. 64 
3.3.1 Hochtemperaturoxidation .................................................................... 65 
3.3.2 Zunderbildung in TRIP-Stählen ........................................................... 65 
3.4 MODELLHAFTE THERMOMECHANISCHE BEHANDLUNG .................... 74 
3.4.1 Thermomechanischer Simulator ......................................................... 74 
3.4.2 Auswerteverfahren .............................................................................. 75 
4 ERGEBNISSE DER TMB-MODELLBEHANDLUNG........................................ 78 
4.1 MODELLBEHANDLUNG DES C-Mn-Si-TRIP-STAHLS (T1) ..................... 78 
4.1.1 Optimierung der anisothermischen Verformung.................................. 78 
4.1.2 Einfluss der Austenitisierungstemperatur............................................ 81 
4.1.3 Einfluss der zwanzigfachen Verformung in verschiedenen 
Temperaturintervallen.......................................................................... 83 
4.1.4 Einfluss der kumulierten Verformung auf die Ferritumwandlung ......... 88 
4.1.5 Einfluss der Temperatur und der Haltezeit der bainitischen 
Umwandlung ....................................................................................... 93 
4.2 MODELLBEHANDLUNG DES C-Mn-Si-Nb-TRIP-STAHLS (T2) ............. 102 
4.2.1 Tieftemperaturoptimierung ................................................................ 102 
4.2.2 Einfluss der Verformungstemperatur in verschiedenen 
Temperaturintervallen auf die Gefügeentwicklung ............................ 104 
4.2.3 Hochtemperaturoptimierung.............................................................. 106 
4.3 MODELLBEHANDLUNG DES C-MN-Al-TRIP-STAHLS (T3)................... 109 
4.3.1 Mechanische Versuche..................................................................... 113 
4.4 HERSTELLUNG DÜNNWANDIGER HOHLWELLEN AUS TRIP-STÄHLEN .
 ................................................................................................................. 118 
4.4.1 Bohrungsdrücken .............................................................................. 118 
4.4.2 Interkritisches Glühen ....................................................................... 121 
4.4.3 Mechanische Eigenschaften nach dem interkritischen Glühen ......... 123 
4.4.4 Drückwalzen...................................................................................... 128 
5 DISKUSSION DER ERGEBNISSE ................................................................. 131 
6 FAZIT .............................................................................................................. 138 
LISTE DER VERWENDETEN FORMELZEICHEN UND ABKÜRZUNGEN........... 141 







Einleitung  9 
Einleitung 
Der technische Fortschritt erzeugt einen andauernden Druck auf die Verbesserung 
der mechanischen und technologischen Werkstoffeigenschaften, die sich unmittelbar 
in die Qualität der Maschinen- und der Anlagenkomponenten projizieren. Als Beispiel 
dafür kann die hohe Stahlfestigkeit bei einer guten Kalt- bzw. Halbwarmformbarkeit 
angeführt werden. Mit ansteigender Festigkeit sinkt meistens die 
Werkstoffformbarkeit. Bei einigen Stahlarten, z.B. bei dem TRIP-Stahl, kann eine 
ausgezeichnete Kombination von Festigkeit und Dehnung erreicht werden. Diese 
günstige Eigenschaftskombination wird durch den sog. TRIP-Effekt (TRansformation 
Induced Plasticity) ermöglicht, bei dem es während der Verformung zur Umwandlung 
des Restaustenits in verformungsinduzierten Martensit kommt.  
Diese Werkstoffe wurden bisher vor allem für die Automobilindustrie entwickelt. 
Dank der hohen Festigkeit ermöglichen sie, das Gewicht der Komponenten zu 
senken und dank ihrer Verformungsfähigkeit ein großes Ausmaß an 
Verformungsenergie zu absorbieren. Bislang waren diese Werkstoffe nur für die 
Herstellung von Blechkomponenten interessant, gegenwärtig kommen sie jedoch 
auch in anderen Anwendungen zur Geltung.  
Eine Möglichkeit stellt die Massivumformung der TRIP-Stähle durch 
Freiformschmieden dar [1], [2]. Für die Freiformschmiedetechnologie wurde durch 
unterschiedliche  Verfahren erprobt, wann ein geeignetes Ferrit-Bainit Gefüge mit 
ausreichendem Restaustenitanteil entsteht. Diese Prozesse verlaufen bisher nur bei 
kleinen Querschnitten und unter experimentellen Bedingungen erfolgreich.  
Bei der Massivumformung von TRIP-Stählen entstehen Probleme, die bei der 
Blechbehandlung nicht auftreten. Es geht insbesondere um eine gleichmäßige 
Verformungs- und Temperaturfeldverteilung über den ganzen Werkstoffquerschnitt. 
Es ist wichtig, die richtige Abkühlung der Proben zu gewährleisten, damit auch in der 
Probenmitte eine ausreichende Abkühlgeschwindigkeit erreicht wird, die die 
Entstehung eines Ferrit-Bainit Gefüges ermöglicht und die Restaustenitstabilität 
unterstützt. Diese Probleme schränken die Produktionsmöglichkeit eines komplexen 
TRIP-Gefüges in Massivhalbzeugen in der Industrie ein. 
Die besten Voraussetzungen für die Anwendung dieser Stahlarten im Bereich 
der Massivumformung besitzen hohle formkomplexe dünnwandige Halbzeuge mit 
einer markanten Längsachse. Dies setzt jedoch die Ermittlung der geeigneten 
Herstellungsprozesse, der technologischen Ketten und die Definition und 
Optimierung ihrer Parameter voraus. 
Dafür werden neue Strategien gesucht, die eine tragende Hauptrichtung für die 
zukünftigen technologischen Anwendungen bilden können. In dieser Arbeit wurde 
ihre Bestätigung und eine Modelloptimierung durchgeführt. Die Untersuchung war 
auf Verfahren der thermomechanischen Behandlung mit inkrementeller Verformung 
ausgerichtet, d.h. auf Verfahren, die in thermomechanische Zweistufenprozesse 
integriert werden können. Die Prozesse können beispielsweise aus 
thermomechanischer Behandlung und folgender Kaltverformungstechnologie 
bestehen.  
In der neuen Konzeption der thermomechanischen Behandlung musste ein 
geeignetes TRIP-Effekt-fähiges Stahlmikrogefüge im ersten Schritt der 
technologischen Kette, d.h. beim Bohrungsdrücken, thermomechanisch vorbereitet 
werden. Dieser TRIP-Effekt wurde im zweiten Schritt der technologischen Kette, d.h. 
bei der Kaltverformung, verwendet. Den zweiten Schritt kann beispielsweise das 
Drückwalzen darstellen. Während des Drückwalzens werden nicht nur die Endform, 
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sondern auch die notwendigen mechanischen Eigenschaften erzeugt. Mithilfe dieser 
Prozesse können formkomplexe hohle Halbzeuge mit einer ausgeprägten 
Längsachse und Absätzen hergestellt werden.  
Für diese Arbeit wurden technologische Möglichkeiten, Parameter der 
thermomechanischen Behandlung und Endeigenschaften von insgesamt drei 
niedriglegierten TRIP-Stählen untersucht. Der erste Typ beinhaltet die klassischen 
Legierungselemente C-Mn-Si. Niobkarbide tragen sowohl zur Kornfeinung als auch 
zur Mischkristallhärtung bei. Aus diesem Grund wurde bei der zweiten Stahlart Niob 
hinzugefügt. Bei der dritten Stahlart wurde die Möglichkeit des Siliziumersatzes durch 
Aluminium untersucht, das einen ähnlichen Einfluss wie Silizium auf das 
Stahlverhalten aufweisen kann. Als letzer Schritt dieser Arbeit wurden die 
gewonnenen Erkenntnisse auf die Herstellung hohler dünnwandiger Halbzeuge 
angewandt. Es wurde eine Herstellungskette genutzt, die das Bohrungsdrücken, das 
interkritische Glühen und das Kaltdrückwalzen beinhaltet. 
Für die Entwürfe und die Prozessoptimierung wurden Verfahren der 
Werkstoffmodellierung auf dem thermomechanischen Simulator verwendet. Die 
gewonnenen Werkstoffproben wurden mit einem Licht-, einem Elektronen- und 
einem Laserkonfokalmikroskop analysiert. Der Restaustenitanteil wurde mittels der 
Röntgendiffraktionsphasenanalyse bzw. mittels der Bildanalyse nach dem 
Zweistufenätzen bestimmt. Der Ferrit- und Bainitanteil wurde durch die Bildanalyse 
ermittelt. Durch Zugversuche und Kerbschlagbiegeversuche wurden die 
mechanischen Eigenschaften festgestellt. 
Die Dissertationsarbeit wurde in enger Zusammenarbeit mit dem 
Forschungszentrum der Umformtechnik Fortech und dem Lehrstuhl für Werkstoffe 
und Metallurgie der Westböhmischen Universität in Pilsen, der Firma COMTES FHT, 
der Professur Werkstoffe des Maschinenbaus der TU Chemnitz und dem Fraunhofer 
Institut IWU in Chemnitz mit Unterstützung einiger Projekte realisiert. 
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1 STAND DER TECHNIK 
1.1 TRIP-Stähle  
TRIP-Stähle sind seit den sechziger Jahren bekannt. Damals wurde zum ersten Mal 
der TRIP-Effekt an einem Stahl mit der Zusammensetzung 0,3 % C, 9 % Cr, 8 % Ni, 
4 % Mo, 2 % Mn, 2 % Si beschrieben [3]. 
TRIP-Stähle sind Mehrphasenstähle (Tab. 1.1), welche, dank ihrer hohen 
Festigkeit und guten Verformbarkeit, ihre Anwendung vor allem in der 
Automobilindustrie bei der Herstellung von Blechkomponenten finden. 
Ihr typisches Gefüge beinhaltet polygonalen Ferrit, Bainit und Restaustenit in 
Anteilen von 10 bis 14 % [4], [5]. Die Kombination von hoher Festigkeit und 
Dehnbarkeit wird durch den TRIP-Effekt erreicht (transformation induced plasticity), 
was die Transformation von Restaustenit zum verformungsinduzierten Martensit 
während der plastischen Verformung darstellt [5], [6]. Bei dieser Umwandlung kommt 
es zur Transformation des kubisch flächenzentrierten Austenitgitters zum kubisch 
raumzentrierten Martensitgitter [7], [8], [9]. Die mechanischen Eigenschaften dieser 
Stähle hängen in erster Linie von dem Restaustenitvolumenanteil und der 
Restaustenitstabilität ab. Die Restaustenitstabilität wird insbesondere durch die 
chemische Zusammensetzung bestimmt [10], [11].  


































αB = Bainit 
γR = Restaustenit 
Tab. 1.1: Mikrostrukturausprägung der Mehrphasenstähle [12] 
Im Gegensatz zu den kaltverformten Einphasenstählen ist es bei den 
Mehrphasenstählen notwendig, Informationen über das Volumen, die Größe, die 
Anordnung und die Morphologie der einzelnen Phasen zu erhalten (Tab. 1.1). Zur 
Charakterisierung der metastabilen Komponenten, wie Restaustenit, ist es nötig, 
auch die örtliche chemische Zusammensetzung zu kennen. 
Zwei Phasen enthaltende Stähle können in Zweiphasen- und Duplexstähle 
unterteilt werden. Die Zweiphasenstähle sind durch kleine Martensitinseln, deren 
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Volumen 5 bis 10 % der Ferritmatrix bildet, charakterisiert. Bei den Duplexstählen 
sind beide Phasen in Hinblick auf Menge und Größe verhältnismäßig gleich groß. 
TRIP-Stähle, genauer gesagt die niedriglegierten TRIP-Stähle, sind dreiphasig. 
Im Gefüge überwiegen Ferrit und Bainit. Der Restaustenit kommt nur in einer kleinen 
Menge vor [12].  
Heutzutage werden die TRIP-Stähle insbesondere für Bleche zur 
Karosserieherstellung in der Automobilindustrie verwendet. Aus diesem Grund sind 
in der Literatur vor allem die Parameter, welche die speziellen 
Blechhalbzeugprodukteigenschaften betreffen, zugänglich. Die geplante Erweiterung 
für die TRIP-Stahlanwendung zur Herstellung von Massivteilen erfordert die Findung 
neuer Verfahren, welche es ermöglichen, ein adäquates Gefüge in Abhängigkeit von 
der verwendeten Technologie zu erreichen. 
Die in der Automobilindustrie für die Karosserieherstellung verwendeten Stähle 
werden häufig mit der sog. metallurgischen Bezeichnung beschrieben (Tab. 1.2) [13]:  
Es handelt sich um die Aufgliederung in kohlenstoffarme Stähle (IF-Stähle und 
Mild-Stähle), klassische hochwertige Stähle (Kohlenstoff-Manganstähle – CM, Bake-
hardening-Stähle – BH, IF Stähle und feste niedriglegierte HSLA-Stähle) und neuere 
Typen von modernen hochwertigen Stählen – AHSS (Zweiphasenstähle – DP, TRIP-
Stähle, komplexe Phasenstähle – CP, Martensitstähle – Mart). 
Als ein zweites Klassifikationskriterium kann die Festigkeit gewählt werden [13]. 
Anhand dieses Kriteriums werden hochwertige Stähle (HSS) mit einer Festigkeit von 
270 – 700 MPa und ultrafeste Stähle (UHSS) mit einer Zugfestigkeit über 700 MPa 
unterschieden. 
Ein drittes Kriterium kann die Dehnbarkeit darstellen. 
Stahlsorte Streckgrenze [MPa] Zugfestigkeit [MPa] Dehnung A80 [%] 
HSLA 350/450 350 450 23-27 
DP 300/500 300 500 30-34 
DP 350/600 350 600 24-30 
TRIP 450/800 450 800 26-32 
DP 500/800 500 800 14-20 
CP 700/800 700 800 10-15 
CP 700/1000 700 1000 12-17 
Mart 1250/1520 1250 1520 4-6 
Tab. 1.2: Vergleich der mechanischen Eigenschaften einzelner Stahltypen [13] 
1.1.1 Mechanische Eigenschaften der TRIP-Stähle  
Die mechanischen Eigenschaften der TRIP-Stähle hängen, ähnlich wie die der 
anderen Stahltypen, von der chemischen Zusammensetzung und den 
Behandlungsbedingungen ab. Was die Zugfestigkeit anbelangt, können sie bei 
ausgezeichneten plastischen Eigenschaften - Dehnbarkeit A = 25 bis 75 % - Werte 
bis zu 2000 MPa erreichen. Die Ermüdungseigenschaften können mit denen von 
hochwertigen Martensitstählen verglichen werden. Günstige 
Ermüdungseigenschaften werden in Zusammenhang mit dem Vorkommen von 
Restaustenit im Gefüge und mit der verformungsinduzierten Austenitumwandlung im 
Belastungsverlauf gebracht. Ein Nachteil dieser Stähle ist der relativ niedrige 
Streckgrenzenwert [14]. 
Die mechanischen Eigenschaften werden wesentlich von dem Mikrogefüge, vor 
allem von der Ferritphase, deren Anteil im Gefüge in der Regel am höchsten ist, 
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beeinflusst. Die Mischkristallhärtung, Kornfeinung und Ausscheidungshärtung mit 
Hilfe von Zusatzlegierungselementen haben ebenfalls Einfluss auf die mechanischen 
Eigenschaften [15]. 
Eine Bainitanteilerhöhung im Gefüge führt zur Streckgrenzenerhöhung. Der 
Einfluss von Bainit auf die Festigkeitsgrenze wird von den Behandlungsparametern 
bestimmt. Bei höheren Abkühlgeschwindigkeiten nach interkritischem Glühen 
entsteht ein höherer Bainitanteil und damit steigt auch die Festigkeitsgrenze. 
1.1.1.1 Streckgrenze und Festigkeit  
Der gleiche minimale Zugfestigkeitswert kann bei verschiedenen Stahltypen, 
welche unterschiedliche Streckgrenzen haben, erreicht werden. Als Beispiel können 
Stähle wie TRIP 450/800, DP 500/800 und CP 700/800, welche die gleiche minimale 
Festigkeitsgrenze bei unterschiedlicher Streckgrenze und unterschiedlichem 
Dehnbarkeitswert 29%, 17% bzw. 13% besitzen, angeführt werden (Abb. 1.1, Abb. 
1.2). Die Mehrheit der modernen hochwertigen Stähle gewinnt ihre Eigenschaften im 
Herstellungsverlauf. Im Falle von TRIP-Stählen tritt die Eigenschaftsveränderung 
noch während der Kaltverformung - im Moment der Umwandlung des Restaustenits 
in Martensit – ein [13]. Das wird insbesondere bei Blechumformverfahren 
angewendet. 
Bei modernen hochfesten Stählen kann die Streckgrenze durch die 
Prozessführung in einem weiten Bereich eingestellt werden.  
Zweiphasen-, Komplex- und TRIP-Stähle erreichen bei gleicher Streck- und 
Festigkeitsgrenze eine höhere Dehnbarkeit als feste niedriglegierte HSLA-Stähle. 
 
Abb. 1.1: Abhängigkeit der Zugfestigkeit und der Dehnung für kohlenstoffarme, klassische 
hochfeste (HSS) und moderne hochfeste Stähle (AHSS) [13]  
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Abb. 1.2: Abhängigkeit der Streckgrenze und der Dehnung für unterschiedliche Stahltypen [13] 
1.1.1.2 Verfestigungskoeffizient  
Die Verformungseigenschaften werden von der mechanischen Verfestigung, welche 
durch den Verfestigungskoeffizienten n charakterisiert ist, stark beeinflusst. Der 
Verfestigungskoeffizient n ist ein Schlüsselparameter für die Bestimmung maximal 
erlaubter Dehnungen, die durch die Grenzumformkurve festlegt werden. Diese Kurve 
drückt gleichzeitig die Fähigkeit des Werkstoffes aus, die Intensität der Einschnürung 
bei unregelmäßiger Blechhalbzeugverformung zu reduzieren. 
 
Abb. 1.3: Relation zwischen Verfestigungskoeffizient n und Verformung  
für TRIP- , DP- und HSLA-Stähle [13] 
Je höher der Verfestigungskoeffizient ist, desto besser können die 
Profiltiefziehbedingungen erfüllt werden, ohne Gefahr zu laufen, dass das Blech in 
Orten mit kritischer Verformung lokal einschnürt (Abb. 1.3), [13].  
Durch den Verfestigungskoeffizienten kann die Unterschiedlichkeit des 
Stahlverhaltens beim Tiefziehen charakterisiert werden. Z.B. kommt es in 
Zweiphasenstählen bei kleinen Verformungsstufen zu einem rapiden Anstieg des 
Verfestigungskoeffizienten, während er in TRIP-Stählen nur allmählich anstiegt. Das 
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kann damit erklärt werden, dass sich im Verformungsverlauf stufenweise neue 
Martensitinseln, welche zur Werkstoffverfestigung beitragen, bilden [13].   
Während des Kaltdrückwalzens der Hohlhalbzeuge wird es beispielsweise zur 
allmählichen Werkstoffverfestigung kommen, und somit wird es möglich sein, die 
erforderliche Endform mit sehr guten mechanischen Eigenschaften zu erreichen.  








= , .....................................................(1) 
n ......... Verfestigungskoeffizient 
σwahr .... wahre Spannung [MPa]     
εwahr..... wahre Dehnung [MPa] 
1.1.1.3 BH Effekt  
Der Bake hardening Effekt bzw. die Verfestigung beim Lackaushärten ist ein 
Prozess, bei dem es durch Zwischengitteratomsegregation zu einer 
Versetzungsbehinderung kommt. Im Grunde handelt es sich um klassische 
Werkstoffalterung. Diese Art von Werkstoffverfestigung wird vor allem bei der 
Karosserieherstellung und folgender Karosserieoberflächenbearbeitung genutzt. 
Die BH Stähle haben im unverfestigten Zustand eine niedrige Streckgrenze und 
eine hohe Verformbarkeit. Bei dem Einbrennen des Lackes in Karosserieblechen (i. 
d. R. 20 min. bei 170°C) kommt es zu einer Verfesti gung um bis zu 75 MPa. 
Bei der Anwendung dieses Verfahrens bei Massivproben wird ein ähnliches 
Verhalten erwartet. Nach der Endkaltverformung wird die Probe auf niedrige 
Temperaturen erwärmt, damit die Martensitumwandlung nicht gefördert und trozdem 
die Werkstoffstreckgrenze erhöht wird, wobei eine ausgezeichnete 
Dehnungsfähigkeit erhalten bleibt. 
 
Abb. 1.4: Vergleich verschiedener Verfestigungsmechanismen bei TRIP- , DP- und HSLA- 
Stählen [13] 
Feste niedriglegierte HSLA-Stähle weisen einen sehr geringen BH-Effekt auf. 
Der BH-Effekt bei Zweiphasenstählen und TRIP-Stählen dagegen ist verhältnismäßig 
groß (Abb. 1.4). Moderne hochfeste Stähle bzw. TRIP-Stähle, werden sehr stabil 
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konzipiert, damit sie bei Raumtemperatur, auch nach langer Aufbewahrung, nicht 
altern [13].  
Eine detaillierte BH Effektbeschreibung bei TRIP-Stählen ist komplizierter, da  
sie von vielen Faktoren beeinflusst wird: Bainitumwandlung, Martensitanteil, Anstieg 
des Kohlenstoffgehalts im Restaustenit, Senkung des Anteils an Restaustenit und 
Anstieg der Versetzungsdichte in der Ferritmatrix. Der Einfluss all dieser Faktoren 
auf die Streckgrenze des Stahls kann nach [18] wie folgt beschrieben werden: 
bγmγcγα ∆Y∆Y∆Y∆Y∆YBH γ++++= ,....................(2) 
BH ...... Steigerung der Streckgrenze durch die Aushärtung  
∆Yα ..... Differenz der Ferritmatrixstreckgrenze vor und nach der Aushärtung   
∆Yγ ...... durch den Restaustenitanteil verursachte Erhöhung der Streckgrenze 
∆Yγ c .... durch den Kohlenstoffgehalt in Restaustenit verursachte Erhöhung der 
Streckgrenze  
∆Yγ m ... durch Martensitbildung, die während der Zugbeanspruchung eintritt, 
verursachte Erhöhung der Streckgrenze 
∆Yγ b .... durch während der Aushärtung eintretende Bainitumwandlung verursachte 
Erhöhung der Streckgrenze  
 
Während der Aushärtung (170°C, 20 Minuten) steigt d ie Streckgrenze des C-
Mn-Si TRIP-Stahls aufgrund der im Gefüge ablaufenden Veränderungen um 25 MPa 
an. Am wichtigsten ist der Ferritanteil, weil es während der Aushärtung zur 
thermischen Aktivierung interstitiell gelöster Fremdatome und zu ihrer Anlagerung in 
den Spannungsfeldern von Versetzungen kommt. Dadurch wird die Bewegung der 
Versetzungen behindert und ein Anstieg der Streckgrenze erreicht [18]. 
1.1.1.4 Crash Management  
Ferrit ist der Hauptgefügebestandteil in Zweiphasen- und TRIP-Stählen. Durch ihn 
erreichen diese Stähle aus der Sicht der Aufprallenergieabsorption bessere 
Eigenschaften als z.B. konventionelle hochwertige Stähle, die weniger Ferrit 
beinhalten. Auf die Fähigkeit, große Aufprallenergiemengen aufzunehmen, weist 
insbesondere der hohe Verfestigungskoeffizient und der lange BH-Effekt hin [13].  
Der relativ hohe Verfestigungskoeffizient führt bei diesen Stählen auch zu 
höherer Zugfestigkeit als bei klassischen hochfesten Stählen mit gleicher 
Streckgrenze. Anders gesagt ist die Fläche unter der Kurve im Spannungs-
Dehnungs-Diagramm größer, was zu einer höheren Energieabsorptionsfähigkeit im 
Falle eines Aufpralls führt. Der hohe Verfestigungskoeffizient trägt zur gleichmäßigen 
Verformungsverteilung während des Aufpralls bei, was eine stabilere und 
vorhersagbare Achsenverformung beim Kfz fördert. Eine weitere Erhöhung der  
Fähigkeit, Aufprallenergie aufzunehmen, wird durch einen großen BH-Effekt 
verursacht [13].   
Dieses Phänomen kann während der Kaltumformung, während der es zur 
allmählichen Restaustenitumwandlung in Martensit kommt, angewendet werden. 
Diese Umwandlung sichert gemeinsam mit der plastischen Ferritphase eine 
gleichmäßige Verteilung der Verformung und ermöglicht es, komplizierte Formen 
herzustellen. 
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1.1.1.5 Ermüdung 
Aus Materialsicht hängen die Ermüdungseigenschaften insbesondere vom Zustand 
des Mikrogefüges ab. Bei den TRIP-Stählen werden sie sehr von der Umwandlung 
des Restaustenits beeinflusst, welcher Druckspannungen freisetzt und damit die 
Dauerfestigkeit verbessern kann (Abb. 1.5). Feine im Gefüge verstreute 
Martensitbereiche können die Ermüdungsrissausbreitung verlangsamen. Damit 
kommt es zu einer Dauerfestigkeitserhöhung [13]. 
 
Abb. 1.5: Ermüdungseigenschaften von TRIP-Stählen im Vergleich mit klassischen 
hochwertigen Stählen [13] 
1.1.2 Einfluss der Legierungselemente in TRIP-Stählen 
Die Legierungselemente ändern die thermodynamische Phasenstabilität und die 
Transformationskinetik und verschieben damit die Umwandlungstemperaturen. Es 
kommt entweder zu einer Unterstützung oder einer Unterdrückung der 
Umwandlungen. Die Legierungselemente spielen auch in einer festen Lösung bei der 
Umwandlung und der Ausscheidungshärtung eine Rolle und beeinflussen die 
Stahlkorngröße (Abb. 1.6), [12]. Um das geforderte Mikrogefüge und die 
Eigenschaften dieser Stähle zu erreichen, wurden verschiedene 
Legierungsstrategien entworfen (Abb. 1.7). Die chemische Zusammensetzung wird 
bei diesen Stählen i. d. R. so gewählt, dass die σSM Temperatur auf Raumtemperatur 
gesenkt wird und die SM Temperatur unter 0°C liegt [14].  
Hauptlegierungselement ist der Kohlenstoff, welcher alle Transformationen, 
Endmikrogefüge und mechanische Eigenschaften markant beeinflusst. Der 
Kohlenstoff stabilisiert den Austenit, was im Fall von Zweiphasenstählen zur 
Martensitbildung und im Fall von TRIP-Stählen zur Restaustenitbildung führt. Weitere 
Anforderungen, insbesondere an die Schweißbarkeit, begrenzen den 
Kohlenstoffgehalt auf unter 0,22 %.  
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Legierungselement Legierungselementeinfluss Probleme 
C 
(0,15 – 0,30) 
- γ-Stabilisierung 
- Bestimmung der 
Phasenverteilung 
- Bestimmung der 
Restaustenitstabilität 
- Martensitverfestigung  
- Schweißen 
- Senkung der 
Kerbschlagzähigkeit 
Mn 
(1,50 – 2,00) 
- γ- Stabilisierung 
- Ac-Senkung in α 
- Ferritverfestigung 
- Verzögerung der 
Perlitbildung 
- Karbidbildung  
Si 
(0,10 – 1,50) 
- α- Stabilisierung 
- Ac-Erhöhung in α 
- Verzögerung der Fe3C-
Bildung 
- Ferritverfestigung 
- Oberflächenqualität  
Al 
(0,05 – 1,80) 
- α-Stabilisierung 




(0,01 – 0,03) 
- α- Stabilisierung 
- Ac-Erhöhung in α 







- Kornfeinung  
- C-Gehalterhöhung in γR 






- α- Stabilisierung 





- α- Stabilisierung 
- Verfestigung durch 
Ausscheidung  
 
Tab. 1.3: Wirkung der Legierungselemente in niedriglegierten TRIP-Stählen [12] 
Mangan und Silizium spielen eine wichtige Rolle in der Umwandlungsregelung 
und Restaustenitstabilisierung. Nicht nur, dass das Silizium die eventuelle Bildung 
des proeutektoiden Ferrits während der Abkühlung nach dem interkritischen Glühen 
fördert, als ein unlösliches Element in Zementit verhindert bzw. verlangsamt es auch 
die Karbidausscheidung während der Bainitbildung und ermöglicht die 
Kohlenstoffdiffusion in den Restaustenit [19]. Mangan als ein den Austenit 
stabilisierendes Element erhöht die Kohlenstofflösbarkeit im Austenit und verbreitet 
den Abkühlungsbereich, weil er die Perlitbildung verzögert. Darüber hinaus erhöhen 
Mangan und Silizium durch die Mischkristallhärtung die Werkstofffestigkeit. Der 
Mangangehalt darf nicht zu hoch sein, da er die Kohlenstoffaktivität im Austenit  
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senkt, und so die Karbidbildung unterstützt [12]. Weil der Siliziumgehalt die 
Oberflächenqualität beim Warmwalzen und Verzinken verschlechtert, gab es 
Bemühungen, das Silizium z.B. durch Aluminium oder Molybdän teilweise oder 
vollständig zu ersetzen [12], [20]. 
 
Abb. 1.6: Einfluss der Legierungselemente auf den Umwandlungsprozess während der 
Abkühlung [12] 
 
Abb. 1.7: Legierungsstrategien der niedriglegierten und hochlegierten TRIP-Stähle [12] 
Ein weiteres unlösliches Element in Zementit, welches aus der 
Karbidteilchengrenzfläche diffundieren muss, damit die Zementitteilchen wachsen 
können, ist das Aluminium. Das Aluminium wird in Kombination mit einem höheren 
Kohlenstoff- oder Phosphorgehalt verwendet, was einerseits die 
Zementitausscheidungskinetik bremst und andererseits die feste Lösung sehr effektiv 
verfestigt. Ein Nachteil ist der Umwandlungstemperaturanstieg, was die 
interkritischen Gebiete erweitert und eine vollständige Austenitbildung nicht zulässt. 
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Im Falle begrenzter Silizium- und Aluminiumanwendungsmöglichkeiten wird 
Phosphor hinzugefügt. Sein Gehalt ist niedriger als 0,1 %, was sich als ausreichend 
für die Verlangsamung der Eisenkarbidausscheidung und für die 
Festigkeitsverbesserung erwies. Ein förderlicher Phosphoreffekt auf 
Restaustenitbildung und –stabilisation kann nur in Kombination mit Silizium und 
Aluminium erreicht werden. Ein höherer Phosphorgehalt kann zur Segregation an 
den Korngrenzen und zur Verringerung der Verformbarkeit führen. 
Molybdän verzögert die Karbidausscheidung und Rekristallisation. Es erhöht die 
Kohlenstofflöslichkeit im Austenit, und senkt damit die Steuerungskraft der 
Ausscheidung. Sein Einfluss kann weiterhin zur Bildungsunterdrückung des 
polygonalen Ferrits verwendet werden und unterstützt die Bildung des nadelförmigen 
Ferrits oder der Mischung von polygonalem und nadelförmigen Ferrit [20]. Der 
Molybdänzusatz in Niob enthaltenden Stählen bringt eine weitere Verbesserung der 
Festigkeits- und Dehnungskombination ein und bildet damit eine weitere Möglichkeit 
für die Senkung des notwendigen Siliziumgehaltes. Vanadium kann zur 
Transformationsführung verwendet werden [12]. 
1.1.2.1 Niobeinfluss  
Niob ist einer der am häufigsten verwendeten Mikrolegierungszusätze. Es hat einen 
starken Einfluss auf das Mikrogefüge und die mechanischen Eigenschaften, sowohl 
als Ausscheidung als auch in fester Lösung. 
Der Einfluss von Niob auf die Korngrenzenmobilität, die Karbideinformung und  
–bildung ist bekannt [4], [12], [20]. Es beeinflusst stark die Austenitbildung, die 
Rekristallisation, die Korngrößenentwicklung, das Umwandlungsverhalten, die 
Kohlenstoffanreicherung des Austenits und die Martensitkeimbildung, was zu 
ausgezeichneten mechanischen Eigenschaften führt [21], [22]. Niob vereinfacht die 
Prozessführung der thermomechanischen Behandlung und ermöglicht die 
Verwendung weniger anspruchsvoller Herstellungsverfahren. Solange das Niob in 
der Matrix entahlten ist, greift es in das Versetzungsgleiten ein, senkt die Diffusion, 
verlangsamt oder unterdrückt die Korngrenzenbewegung, erhöht die Feinkörnigkeit 
und steigert damit die Festigkeit. Niob hat eine große Affinität zu Kohlenstoff und 
Stickstoff. Die entstehenden kleinen gleichmäßig dispergierten Karbide oder 
Karbonitride, welche sich bei hohen und mittleren Temperaturen bilden, haben einen 
grundlegenden Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Diese Teilchen sind 
während der Erwärmung nur bei Temperaturen oberhalb 1000°C lösbar. Während 
der Abkühlung können sie die Funktion der Keimstellen für eine Phasenumwandlung 
erfüllen [21].  
Im Laufe des klassischen Warmwalzens befindet sich das Niob im Zustand 
einer festen Lösung und verlangsamt sowohl die statische als auch die dynamische 
Rekristallisation und die Austenitumwandlung zum Ferrit [21].  
Die Rekristallisation und das Wachstum der Austenitkörner werden durch die 
Ausscheidung der Niobkarbide NbC vor der Umwandlung des Austenits zum Ferrit 
markant unterdrückt [22]. 
Der Einfluss des gelösten Niobs auf die Verzögerung der Austenitumwandlung 
zum Ferrit kann wie folgt beschrieben werden [23]:  
a) die Kohlenstoffaktivität wird in Folge der intensiven Interaktion zwischen 
Kohlenstoff und Niob gesenkt 
b) das gelöste Niob seigert stark auf der Phasengrenze zwischen Austenit und 
Ferrit und begrenzt so die Wachstumsgeschwindigkeit von Ferrit 
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Der Niobzusatz im Gefüge fördert die Bildung des nadelförmigen Ferrits im 
Gefüge. Im Gefüge bleibt dann eine größere Menge des Restaustenits erhalten, weil 
sich Niob durch die Beeinflussung der Ferritbildung somit indirekt auch auf die 
Stabilität des Restaustenits auswirkt. Der genaue Mechanismus ist nach wie vor 
unbekannt [24], [20]. 
Niob beeinflusst auch die Restaustenitart. Während bei Stählen ohne 
Niobzusatz überwiegend die Volumengranularart entsteht, bildet sich bei Stählen mit 
Niobzusatz entweder der Volumenlatten- und der Zwischenlattenrestaustenit, der 
sog. Folienrestaustenit aus. Liegt die Endwalztemperatur über 590°C tritt der ca. 100 
nm dicke  Folienrestaustenit überwiegend zwischen den Bainitlatten auf. Bei 
Temperaturen unter 390°C entsteht er zwischen den M artensitlatten [25]. 
1.1.2.2 Aluminiumeinfluss  
Einer der Legierungszusätze, welcher als Siliziumersatz in Erwägung gezogen wird, 
ist das Aluminium. Es wird vorausgesetzt, dass Silizium durch Aluminium bei 
gleichzeitiger Kohlenstoffgehalterhöhung teilweise ersetzt werden kann [26]. Die 
Kombination von Silizium, Aluminium und Phosphor ist eine weitere Möglichkeit der 
komplexen Legierung (Abb. 1.8), [27].  
Aluminium senkt die Kohlenstoffaktivität im Ferrit und erhöht seine Lösbarkeit. 
Gleichzeitig erhöht es die Anfangstemperatur der Zementitbildung. Es beschleunigt 
insbesondere die Bainitumwandlungskinetik [28].  
Nicht nur, dass der Aluminiumzusatz die Karbid- und Perlitbildung während der 
Bainitumwandlung erheblich begrenzt, er erhöht auch die Neigung zur Bildung des 
nadelförmigen Ferrits. Dadurch kommt es zur Bainitanteilerhöhung und zur Senkung 
des Restaustenitanteils, welcher dabei mit Kohlenstoff angereichert und dadurch 
besser stabilisiert wird [15], [29], [30]. 
Bei gleichem Gehalt im Gefüge hat Aluminium eine geringere Wirkung als 
Silizium. Aluminium trägt nicht zur Verfestigung der Ferritmatrix durch die 
Mischkristallhärtung bei. Deshalb kommt es zur wesentlichen Verschlechterung des 
Verhältnisses von Festigkeit und Dehnung [31]. Bei der Legierung kommt es durch 
Aluminium zu einer erheblichen Ms- Temperaturerhöhung, d.h. das Aluminium 
destabilisiert den Austenit und verschiebt das Ms-Mf-Temperaturintervall teilweise 
über Raumtemperatur [28]. 
 
Abb. 1.8: Einfluss der Legierungselemente auf den Umwandlungsprozess während der 
Abkühlung [12] 
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1.1.3 Restaustenit  
Als Restaustenit wird Austenit bezeichnet, der nach der thermomechanischen 
Behandlung oder Wärmebehandlung in seiner Struktur unverändert bleibt, sich im 
Laufe der Abkühlung nicht in Ferrit, Bainit oder Martensit umwandelt und sich im 
metastabilem Zustand befindet.  
 Geringe Mengen an Restaustenit erhöhen den Verfestigungskoeffizient, was zu 
einer höheren Dehnung führt. In TRIP-Stählen tritt er isoliert und granular oder 
nadelförmig auf. Granularer Restaustenit wird entweder von Ferrit bzw. Bainit 
umlagert oder steht in Kontakt mit Ferrit und Bainit. Nadelförmiger Restaustenit 
befindet sich meistens zwischen den Bainitlatten [32]. Bei größerer 
Restaustenitmenge kommt es zu keiner Erhöhung der Gleichmaßdehnung, weil zu 
seiner Stabilisierung ein höherer Kohlenstoffgehalt benötigt wird. Aus diesem Grund 
wird zur Einstellung optimaler mechanischer Eigenschaften das Erreichen einer 
geeigneten Restaustenitmenge und –morphologie benötigt. 
Einen großen Einfluss auf die Morphologie und das Volumen des Restaustenits 
hat die Temperatur der Bainitumwandlung. Bei einer Reduzierung von 500°C auf 
400°C kommt es lediglich zu einer kleinen Veränderu ng des Restaustenitsvolumens 
und der Restaustenit tritt in Form von dünnen, zwischen den Latten des oberen 
Bainits eingeschlossenen Plättchen auf. Bei einer Senkung der Temperatur auf 
300°C verharrt der Restaustenit zwischen den Latten  des unteren Bainits. 
Gleichzeitig kommt es zu einer markanten Senkung seines Volumenanteils [33]. 
Auch die Größe der Restaustenitinseln spielt eine wichtige Rolle bei den 
mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs. Derzeitige Forschungen zeigen [4], 
[34], dass Restaustenitinseln, die größer als 1 µm sind, instabil sind und nicht zur 
Erhöhung der Dehnung beitragen. Restaustenitinseln mit einer Größe um 1 µm 
haben eine kleinere potentielle Keimbildungsfläche für die Martensitumwandlung und 
erfordern gleichzeitig eine größere Verformungskraft für die Umwandlung in 
Martensit. Damit bleiben sie während der Kaltverformung stabiler. Andererseits 
haben Inseln mit der Größe von weniger als 1 µm nur eine geringe Neigung, sich in 
Martensit umzuwandeln. Diese kleinen Inseln haben nur einen geringfügigen Einfluss 
auf die Gesamtdehnung. Im Gegensatz zu den Inseln mit einer Submikrogröße 
haben die dicken Austenitplatten die Neigung, sich bereits bei einer kleinen 
Verformung in Martensit umzuformen. Dies führt zur Verformbarkeits- und 
Dehnungsverringerung [4]. 
1.1.3.1 Mechanische und chemische Stabilität des Restaustenits  
Dank seiner mechanischen und chemischen Stabilität verharrt der Restaustenit auch 
nach dem Ende der thermomechanischen Behandlung und der Wärmebehandlung in 
seiner Struktur. 
Die Restaustenitstabilität hängt ab von [35], [28]:  
- dem Kohlenstoffgehalt im Restaustenitgitter (chemische Stabilität) 
- der Restaustenitgröße und –anordnung sowie von der Morphologie der 
umliegenden Phasen (mechanische Stabilität) 
Die mechanische Stabilität des Restaustenits kann mittels der modifizierten 
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Vγ .................Restaustenitgehalt nach der Verformung 
0Vγ ............... Restaustenitgehalt vor der Verformung  
A ..................Konstante, welche die Austenitneigung zur  Umformung in Martensit, 
d.h. die mechanische Stabilität des Restaustenits, anzeigt 
B ..................Transformationsindex, d.h. die Fähigkeit von Martensit zur 
Beschleunigung der weiteren Martensitbildung  
Bei dem Vergleich des Faktors der mechanischen Stabilität und des 
Kohlenstoffgehalts im Restaustenit ist festgestellt worden, dass die mechanische 
Stabilität von Austenit gemeinsam mit dem Anstieg des Kohlenstoffgehalts im 
Restaustenit erhöht wird [36], wobei der Kohlenstoffgehalt über ein Prozent erhöht 
werden muss [37]. Solange die Kohlenstoffkonzentration im Restaustenit unter 
0,5 Gew.%  sinkt, wandelt sich der Austenit sehr schnell in Martensit um. 
Demgegenüber ist der Austenit bei einer Kohlenstoffkonzentration über 1,8 Gew.%  
sehr stabil und verharrt auch bei der Kaltverformung in dem Gefüge des Werkstoffes 
[38]. 
Die Morphologie des Restaustenits beeinflusst ebenfalls seine Stabilität. Bei der 
Anwesenheit eines dünnen Films zwischen den Bainitlatten wurden höhere 
Verlängerungswerte erreicht als bei dem granulierten Typ zwischen den 
Ferritkörnern [39],[40]. 
Die Restaustenitstabilität wird ferner von der Haltetemperatur und der Haltezeit 
der Temperatur der Bainitumwandlung beeinflusst. Nach der Erhöhung des 
Bainitanteils durch die Verlängerung der Haltezeit während der banitischen 
Umwandlung kommt es zur Senkung des Restaustenitsanteils und damit zur lokalen 
Erhöhung des Kohlenstoffgehalts. Das trägt zum Anstieg der Restaustenitstabilität 
bei, die zwar zur Senkung der Zugfestigkeit, aber zugleich auch zur beachtlichen 
Erhöhung der Streckgrenze und zur Verbesserung der Dehnung führt [11].  
1.1.3.2 Verhalten des Restaustenits während der Kaltverformung  
Die Umwandlung des Restaustenits in verformungsinduzierten Martensit ist genauso 
wie seine Stabilisierung vom Betrag der Verformung im interkritischen Bereich 
(T=730-800°C) abhängig. Interkritisch verformter Re staustenit transformiert 
langsamer als nicht verformter Restaustenit. Ein höherer Betrag der Verformung im 
interkritischen Bereich verlangsamt die Geschwindigkeit der verformungsinduzierten 
Martensitumwandlung [32]. 
Das Verhalten des Restaustenits während der verformungsinduzierten 
Martensitumwandlung kann quantitativ durch die Gleichung ausgedrückt werden [41]: 
)exp( zy kf ε−= , ..................................................(4) 
 
fy ..................Restaustenitanteil  
k...................Restaustenitstabilität 
z ..................Verformungsempfindlichkeit  
Während der Zugbelastung wird der Restaustenit plastisch verformt und die 
Umwandlung in Martensit erfolgt, wenn die im Restaustenit akkumulierte Verformung 
einen kritischen Wert für die Martensitumwandlung erreicht [42]. Der Wert der 
kumulierten kritischen Verformung hängt mit der Verformungsempfindlichkeit 
zusammen. Ein niedrigerer Verformungsempfindlichkeitswert zeigt, dass die 
Austenitumwandlung in Martensit weniger empfindlich auf die Zunahme der 
Zugverformung reagiert und somit für die Umwandlung das Erreichen höherer Werte 
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der kritischen Verformung notwendig ist. Der Wert der Restaustenitstabilität hängt 
von der Streckgrenze und der Verformungsempfindlichkeitswert von der 
Restaustenitverfestigung ab. 
Während des Zugversuchs wandelt sich der Volumentyp des Restaustenits 
einfacher in Martensit um als der zwischenlattige Folientyp. Eine größere Menge des 
verformungsinduzierten Martensits führt zu höheren Festigkeits- und 
Dehnungswerten. Somit beeinflusst die Restaustenitform die mechanischen 
Eigenschaften des Werkstoffes [25], [35].  
Solange sich in der Nähe des Restaustenits eine größere Menge des Martensits 
befindet, kann der Restaustenit bereits während des Anfangsstadiums der Belastung 
in Martensit umgewandelt werden, da sich die äußere Spannung durch die harte 
Martensitphase sofort in den Restaustenit verteilt. 
1.1.4 TRIP-Stahl-Anwendung  
Heutzutage werden TRIP-Stähle dank ihrer Fähigkeit zur Aufprallenergieabsorbtion, 
guter Formbarkeit und guter Dauerfestigkeit insbesondere für Bau- und 
Sicherheitskomponenten in der Automobilindustrie verwendet [44], [45], [46]. Als 
Beispiele können u.a. Sitzgerüst, Schutzblech, Stoßstange und 
Karosserieverstrebung angeführt werden (Abb. 1.9), [44]. Es wird auch mit der 
Herstellung von Rohren und weiteren Anwendungen experimentiert. 
 
Abb. 1.9: Beispiel der aus TRIP-Stählen hergestellten Fahrzeugkomponenten [45] 
Gegenwärtig werden TRIP-Stähle von verschiedenen Firmen hergestellt. Die 
einzelnen Arten unterscheiden sich durch den Kohlenstoffgehalt und erreichen 
unterschiedliche Streckgrenzen und Festigkeitswerte. Der Zahlenwert in der 
Stahlbezeichnung gibt die minimale Zugfestigkeit an (Tab. 1.4), [47]. 











TRIP 590/600 400 624 30    
TRIP 600 380/480 590/700 ≥ 26 0,15 2,0 2,0 
TRIP 700 410/510 690/800 ≥ 24 0,2 2,0 2,0 
TRIP 780/800 435 825 24    
TRIP 800 450/550 780/900 ≥ 23 0,25 2,0 2,0 
TRIP 1000 > 500 980/1100 ≥ 18    
TRIP 800 > 450 780/900 ≥ 21 0,25 2,0 2,0 
Tab. 1.4: Mechanische Eigenschaften und chemische Zusammensetzung verschiedener  
TRIP-Stahlarten [47],[48] 
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1.2 Charakteristische Phasenumwandlungen in den TRIP-Stählen  
Während der Wärmebehandlung bzw. der thermomechanischen Behandlung laufen 
verschiedene Phasenumwandlungen ab. Für das Entwerfen der 
thermomechanischen Behandlung, durch welche das gewünschte Gefüge erreicht 
wird, ist es notwendig, alle Abhängigkeiten, die diese Phasenumwandlungen 
beeinflussen können, zu kennen. Bei TRIP-Stählen kommt es zu anderen Abläufen 
einiger Umwandlungsprozesse, als sie in der sich mit anderen Stahlarten 
befassenden Literatur beschrieben sind.  
1.2.1 Austenitbildung  
Die Austenitbildung ist ein bedeutender Prozess, der bei allen Vorgängen der 
umkristallisierenden Wärmebehandlung der Stähle abläuft. Während der 
Austenitbildung läuft unter Gleichgewichtsbedingungen die Umwandlung des 
sekundären Ferrit-Zementit-Gefüges in Austenit ab. Diese Umwandlung findet bei 
untereutektoiden Stählen in einem Temperaturintervall Ac1 bis Ac3 und bei 
übereutektoiden Stählen in einem Temperaturintervall Ac1 bis Acm statt. Der 
Umwandlungsvorgang, welcher einen diffusionsgesteuerten Charakter hat, beginnt 
mit einem fortlaufenden Auflösen des Ferrits bei untereutektoiden oder mit einem 
fortlaufenden Zementitlösen bei übereutektoiden Stählen. Es kommt zur Bildung von 
Austenitkeimen und zu deren Wachstum [14]. 
Der Austenitbildungsprozess besteht aus der Umwandlung des Ferrits in 
Austenit, dem Zementitauflösen sowie dem Ausgleich des Kohlenstoffs und der 
Legierungselemente. Die Austenitbildung beginnt im perlitischen Ferrit durch 
heterogene Keimbildung an den Phasengrenzen, z.B. an der Oberfläche der 
Zementitlamellen. Es wird angenommen, dass die Keime durch 
Diffusionsmechanismen entstehen. Durch Auflösung der Karbide erhält der Austenit 
einen ausgewogenen Kohlenstoffgehalt für die gegebene Umwandlungstemperatur. 
Im entstandenen Austenit bleiben anfangs Karbidreste erhalten. Nach ihrem Lösen 
ist der Austenit im Hinblick auf den Kohlenstoffgehalt nicht homogen. Eine 
einwandfreie Homogenisierung erfordert relativ viel Zeit [49]. Bei TRIP-Stählen ist 
noch immer unklar, ob der Austenit bei interkritischem Glühen vorrangig aus 
Martensit oder aus spannungsverfestigtem oder rekristallisiertem Ferrit entsteht [50].  
Die Austenitkorngröße ist eine wichtige Größe, welche Einfluss auch auf eine 
Reihe von mechanischen und technologischen Eigenschaften hat. Die 
Austenitkorngröße des gegebenen Stahls hängt von dem Zustand des 
Ausgangsgefüges, den Umkristallisationsbedingungen und der 
Austenitisierungstemperatur und –dauer ab. Es handelt sich um eine variable Größe, 
welche sich auf das sog. sekundäre Austenitkorn bezieht, das bei der 
Umkristallisation während der Erwärmung des Stahles mit Ferrit-Zementit-Gefüge 
entsteht. Auf diese Größe bezieht sich in der Literatur die Mehrzahl der Angaben 
über Austenitkörner. Die Größe des sog. primären Austenitkorns, d.h. die 
Austenitkorngröße, welche aus der Schmelze oder der δ-Phase im Verlauf der 
Abkühlung entstanden ist und keine Phasenumwandlung durchlaufen hat, hat einen 
konstanten Wert für den gegebenen Stahl. Das Austenitkorn, das nach der 
Umkristallisation entstanden ist, wächst fortlaufend in Abhängigkeit von der Höhe, 
der Austenitisierungstemperatur und der Zeit [49]. 
Aus praktischer Sicht hat die Kornwachstumshemmung eine große Bedeutung 
während der Austenitrekristallisation. Die Warmverformung knapp vor der 
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Umwandlung ist ein wirksames Mittel für die Bildung von feinkörnigem Austenit und 
die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften [49].  
Der unterkühlte Austenit durchläuft außer den voreutektoiden Umwandlungen 
eine der drei folgenden Transformationen: Ferrit-Perlit-, Bainit- oder 
Martensittransformation. Aufgrund der chemischen Zusammensetzung und der 
Temperatur ändert sich auch der Umwandlungsmechanismus [51]. 
1.2.2 Proeutektoide Austenitumwandlungen 
Bei allen Stählen, mit Ausnahme derer mit eutektoider Kohlenstoffkonzentration, geht 
der eutektoiden, also der Perlitumwandlung, die sog. proeutektoide Umwandlung 
voraus. Im Falle der untereutektoiden Stähle handelt es sich um Ferritausscheidung 
und bei übereutektoiden Stählen bildet die proeutektoide Phase Zementit [52]. Diese 
beiden Umwandlungen haben den Charakter des Zerfalls vom übersättigten 
Mischkristall und haben, mit Ausnahme der Abkühlung mit hohen Geschwindigkeiten, 
einen erheblichen Einfluss auf die Beschaffenheit des sekundären 
Stahlmikrogefüges. 
1.2.2.1 Ferritbildung in TRIP-Stählen 
Die Ferritumwandlung in TRIP-Stählen erfolgt bei der Abkühlung von der 
interkritischen Glühtemperatur. Während dieser Abkühlung bis zur Temperatur der 
Bainithaltedauer kommt es zur Anreicherung des Austenits mit Kohlenstoff durch die 
Bildung der Ferritplatten. Bei der Abkühlung ist es wichtig, eine ausreichend hohe 
Abkühlgeschwindigkeit einzuhalten. Im Falle einer zu niedrigen 
Abkühlgeschwindigkeit und einer ungünstigen Kombination der chemischen 
Zusammensetzung kommt es zur Bildung von Perlit, der bei den TRIP-Stählen eine 
unerwünschte Phasenkomponente darstellt [11]. 
Die Verringerung der Abkühlgeschwindigkeit fördert das Ferritkornwachstum 
und reichert den Austenit mit Kohlenstoff an. Ein höherer Kohlenstoffgehalt im 
Austenit nach der Abkühlung auf die Temperatur der bainitischen Umwandlung führt 
zur geringeren Anreicherung des Austenits mit weiterem Kohlenstoff während der 
bainitischen Umwandlung. Durch den Kohlenstoffgehalt wird der Austenit stabil, was 
eine Senkung der Bainitbildung während der Haltezeit verursacht, gleichzeitig kommt 
es zur Verzögerung der bainitischen Umwandlung [11]. 
Die Ar3 Temperatur wird gesenkt, wenn die Erwärmungstemperatur ansteigt und 
die Austenitkorngröße während der Wärmebehandlung und der 
thermomechanischen Behandlung anwächst. Die Ar3 Temperatur beispielsweise 
verringert sich bei der Änderung der Austenitisierungstemperatur von 900 auf 
1250°C bei einem Stahl ohne Niobzusatz um 20°C und bei einem Stahl mit 
Niobzusatz bis um 57°C [22]. 
Die Verformung während der Ferritbildung beeinflusst wesentlich deren Verlauf 
(Abb. 1.10). Bei 10 %-iger Verformung entsteht Ferrit in Gestalt eines dünnen Films 
entlang der Austenitkorngrenzen. Bei der Erhöhung der Verformung bis auf 30 % 
kommt es zur Bildung einer größeren Menge des polygonalen Ferrits. Bei einer 
weiteren Erhöhung auf 40 % werden die Austenitkörner und der entlang dieser 
Körner gebildete Ferrit gestreckt. Erst bei 60 %-iger Verformung entsteht Ferrit 
innerhalb der Austenitkörner und die Menge des polygonalen Ferrits wird wesentlich 
erhöht. Zu einer weiteren Verfeinerung des Ferritkorns kommt es bei einer 
Verformung um 80 %. Gleichzeitig wird Ferrit verformt und rekristallisiert. Bei einem 
Niobzusatz im Anfangsstadium der 10- bis 40%-igen Verformung wird Ferrit in Form 
eines dünnen Films gebildet. Selbst bei einer 80%-igen Verformung wird die 
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Umwandlung in Ferrit nicht merklich beschleunigt, d.h., dass das Niob die verformt 
induzierte Ferritbildung verzögert. 
 
Abb. 1.10: Schema der Ferritentwicklung während der Verformung bei einer Temperatur von 
1100°C, a) C-Mn Stahl, b) C-Mn-Nb Stahl [22] 
1.2.3 Bainitische Umwandlung  
Die bainitische Umwandlung ist die Umwandlung, die im Temperaturintervall 
zwischen der Perlit- und der Martensitbildung abläuft. Deswegen sind einige ihrer 
Merkmale der Perlitbildung und andere wiederum der Martensitbildungg ähnlich. Die 
bainitische Umwandlung verläuft nach einer bestimmten Inkubationsdauer, was ein 
mit der Perlitumwandlung übereinstimmendes Merkmal darstellt. Ähnlich wie die 
Martensitbildung braucht auch die bainitische Umwandlung einen gewissen Grad der 
Austenitunterkühlung. Die Umwandlung kann sowohl isothermisch als auch 
anisothermisch verlaufen. Infolge der Kohlenstoffdiffusion ist die Bainitbildung 
langsamer als die Martensitbildung [14]. 
Der unterkühlte Austenit in Kohlenstoffstählen transformiert bei einer 
Temperatur von ca. 550°C in ein instabiles Ferrit-Z emenit-Gefüge, das als Bainit 
bezeichnet wird [51]. 
Bainitischer Ferrit hat eine Widmannstättensche Morphologie. Ferrit wird für den 
aktiven Keim gehalten. Der Mechanismus der Bainitbildung und seine Morphologie 
verändern sich wesentlich mit der Umwandlungstemperatur und mit der chemischen 
Austenitzusammensetzung [14]. Es werden zwei Arten von Bainit unterschieden: 
oberer und unterer Bainit. 
1.2.3.1 Oberer Bainit  
Bei dem oberen Bainit scheiden die Zementitpartikel an der Grenze zwischen den 
Phasen Ferrit und Austenit aus. An dieser Grenze kommt es zum Anstieg des 
Kohlenstoffgehaltes infolge unterschiedlicher Lösbarkeit in beiden Phasen. Der Ferrit 
entsteht durch die Scherumwandlung in demselben Maß, wie die Kohlenstoffdiffusion 
in den Austenit vorrückt. Durch die Keimbildung weiterer Zementitpartikel an der 
Grenze zwischen Ferrit und Zementit kommt es zur Wiederholung dieses 
Geschehens und zum Wachstum des Bainitgebildes. 
Das Gefüge des oberen Bainits wird also von Bündeln gröberer Nadeln des 
Zwischenstufenferrits mit länglich angeordneten Zementitpartikeln, die hauptsächlich 
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1.2.3.2 Unterer Bainit 
Bei der Entstehung des unteren Bainits wird von Austenit durch den 
Martensitmechanismus eine Ferritplatte mit gleichem Kohlenstoffgehalt wie in der 
Mutterphase gebildet. In dem übersättigten Ferrit entstehen und wachsen Karbide 
vorrangig an den Zwillingsgrenzen. Der Kohlenstoff dringt durch den Ferrit zu den 
wachsenden Karbiden. Er diffundiert aus dem Austenit, wo sein Gehalt sinkt und 
dadurch die Ms-Temperatur ansteigt, was eine weitere Scherumwandlung in 
übersättigten Ferrit ermöglicht. 
Die Karbidpartikel haben die Form von kleinen Plättchen und sind immer in 
Richtung des Ferritgitters orientiert. Am Anfang der Umwandlung entsteht auf den mit 
der Achse der Ferritpartikel parallel verlaufenden Ebenen ein metastabiles ε-Karbid, 
welches auf diesen Ebenen bleiben oder durch Zementit ersetzt werden kann. Die 
Zementitpartikel scheiden sich auf den Ebenen, die mit der Längsachse des 
Zwischenstufenferrits einen Winkel von 60° einschli eßen, aus [14]. Das Gefüge des 
unteren Bainits wird von Bündeln dünner, dicht beieinander liegender Platten des 
Zwischenstufenferrits, die eine große Menge von feinen Karbiden beinhalten, 
gebildet [53].  
1.2.3.3 Bainitische Umwandlung in den TRIP-Stählen 
Die bainitische Umwandlung in den TRIP-Stählen verläuft in der Regel in der 
isothermischen Haltezeit im Temperaturintervall zwischen 400 und 450°C. Es handelt 
sich um eine diffusionslose Scherumwandlung. Zu dieser Umwandlung kommt es in 
der sog. „over ageing zone“ [37]. Sie verläuft in zwei Schritten. Im ersten Schritt 
kommt es zur Bildung von Ferritlatten, die aus nicht transformiertem Austenit 
entstehen. Im zweiten Schritt scheidet sich Zementit an der Grenze zwischen 
Austenit und Ferrit aus [54].  
Da der Kohlenstoff das wichtigste Element für die Austenitstabilisation darstellt, 
ist es notwendig, die Ausscheidung von Zementit, der den Kohlenstoffgehalt im 
Austenit wesentlich senkt, zu vermeiden. Die Zementitausscheidung geschieht 
überwiegend bei der Bildung des Zwischenstufenferrits. Deshalb muss diese 
Ausscheidung von Zementit bei der bainitischen Umwandlung verzögert werden. Die 
Zugabe von Silizium hat einen wesentlichen Einfluss auf die Vermeidung der 
Zementitausscheidung, da das Silizium eine niedrige Lösbarkeit in Zementit aufweist. 
Dadurch kommt es zu einem besonders langsamen Anstieg des Zementitgehaltes. 
Aluminium, Kupfer und Phosphor sind weitere Elemente, die die bainitische 
Umwandlung ähnlich wie Silizium beeinflussen [37],[55]. 
1.2.3.3.1 Kinetik der bainitischen Umwandlung in TRIP-Stählen 
Die Temperatur der bainitischen Haltezeit und der Siliziumgehalt beeinflussen die 
Kinetik der bainitischen Umwandlung in TRIP-Stählen. Auf den Kohlenstoffgehalt im 
Restaustenit hat die Haltezeit der bainitischen Umwandlung einen großen Einfluss. 
Bei einem erhöhten Siliziumgehalt um 1,5 % kommt es zum Phänomen der 
inkompletten Reaktion, die der maximalen Anreicherung des Austenits durch 
Kohlenstoff entspricht. Die bainitische Umwandlung endet vor der gänzlichen 
Ausschöpfung des interkritischen Austenits und wird von der Anreicherung des 
Restaustenits durch den Kohlenstoff bis an die maximale Grenze dieser 
Anreicherung begleitet [56]. Dieses Verhalten kann durch den Schermechanismus 
der bainitischen Umwandlung, die Umverteilung des Kohlenstoffs zwischen 
Zwischenstufenferrit und Restaustenit und die Verlangsamung der 
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Zementitausscheidung aus dem Austenit erklärt werden [59]. Es wurde festgestellt, 
dass die Anreicherung des Austenits durch den Kohlenstoff bei der Temperatur 
zwischen 360 und 410°C dem theoretischen Limit, wel ches durch die errechnete T0-
Kurve gegeben ist, entspricht (Abb. 1.11).  
Die T0-Kurve entspricht der oberen Grenze des Kohlenstoffgehalts in Austenit, 
die eine diffusionslose Austenitumwandlung in Ferrit erlaubt. Dann kann 
angenommen werden, dass der Anstieg des Zwischenstufenferrits diffusionslos 
erfolgt. Die folgende Umverteilung des Kohlenstoffs verläuft so, dass sich der 
Restaustenit auf eine solche Stufe anreichert, dass er sogar bei Raumtemperatur 
stabil bleibt. Dank der negativen T0-Kurvenneigung endet die bainitische Reaktion bei 
höheren Temperaturen der bainitischen Haltezeit früher [56]. 
Die Haltedauer stellt einen wichtigen Parameter während der bainitischen 
Umwandlung dar. Bei langen Haltezeiten bei der Temperatur der bainitischen 
Umwandlung reichen für die Verzögerung der Zementitausscheidung aus dem 
Austenit 1,5% Silizium aus. 
Bei einem niedrigeren Siliziumgehalt (0,38%) kommt es nicht zum Phänomen 
der inkompletten Reaktion. In einem solchen Fall kann nicht angenommen werden, 
dass die Zementitausscheidung während des Anstiegs des Zwischenstufenferrits 
komplett gebremst wird. Der maximale Kohlenstoffgehalt im Restaustenit wird sehr 
schnell erreicht und eine weitere Fortsetzung der bainitischen Umwandlung wird von 
der Senkung des Kohlenstoffgehalts begleitet. Die höchste Menge an Restaustenit 
wird während des Anfangsstadiums der bainitischen Umwandlung gebildet. Ein Teil 
des Austenits wandelt sich während der Abkühlung auf Raumtemperatur in Martensit 
um. Der Kohlenstoffgehalt im Restaustenit wird während der bainitischen Haltezeit 
von der Umverteilung des Kohlenstoffes aus Zwischenstufenferrit und von der 
Zementitausscheidung gesteuert (Abb. 1.11), [56]. 
 
Abb. 1.11: Vergleich des gemessenen Kohlenstoffgehaltes im Restaustenit mit errechneter T0- 
und Ae3-Kurve: a) Stahl mit Siliziumgehalt 1,5% während der bainitischen Umwandlung bei den 
Temperaturen 360 und 410°C, b) Stahl mit Siliziumgehalt 0,38% w ährend der bainitischen 
Umwandlung bei den Temperaturen 370 und 430°C [56] 
Bei kurzen Haltezeiten wird im Gefüge eine kleinere Bainitmenge gebildet, was 
wegen der heterogenen Kohlenstoffverteilung zur Stabilisierung einer kleineren 
Restaustenitmenge führt. Um optimale mechanische Eigenschaften zu erreichen, 
muss es zur Stabilisierung des Austenits mit hohem Gehalt des homogenen 
Kohlenstoffs und zur Rekristallisation der Ferritmatrix kommen [57]. 
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Abb. 1.12: TEM-Ausschnitt und schematische Darstellung des Wachstums und des 
Endgefüges der bainitischen Phase im Falle: a) großer Austenitkörner, b) kleiner 
Austenitkörner [58] 
1.2.3.3.2 Einfluss der Größe der Austenitkörner auf die bainitische Umwandlung  
Ein weiteres Phänomen, das die bainitische Umwandlung in TRIP-Stählen 
beeinflusst, ist die Größe der Austenitkörner. Ein klassisches bainitisches Gefüge 
besteht aus Latten des Zwischenstufenferrits. Die erste Sub-Latte des 
Zwischenstufenferrits wächst von der unteren in Richtung der oberen Austenitgrenze 
(Abb. 1.12-a). Eine weitere neu entstehende Sub-Latte wächst aus der vorigen und 
bildet somit ein Bündelgefüge. Dieser Wachstumsmechanimus ist nur möglich, wenn 
die Austenitkörner länger als die Wachstumsebene des Zwischenstufenferrits sind. 
Wenn die Austenitkörner lediglich ein paar Mikrometer groß sind, ist die bainitische 
Morphologie anders. Der Bainit bildet dann nur sehr kleine Plättchen, die das 
Austenitkorn völlig überkreuzen (Abb. 1.12-b), [58]. 
Diese unterschiedliche bainitische Morphologie beeinflusst im Folgenden die 
Kinetik der bainitischen Umwandlung. Bei kleineren Körnern beginnt die 
Umwandlung früher, schreitet aber langsamer voran. Wenn die Größe der 
Austenitkörner der Länge der Wachstumplättchen entspricht, sind die Keimbildung 
und das Wachstum der weiteren Plättchen nicht mehr möglich. Das hat zur Folge, 
dass sich die Umwandlungsgeschwindigkeit verringert. Die Kinetik der bainitischen 
Umwandlung in sehr kleinen Körnern wird deshalb nur von der 
Keimbildungsgeschwindigkeit auf der Korngrenze bestimmt [58]. 
1.2.4 Martensitumwandlung 
Wenn der Austenit bis zum Bereich von so niedrigen Temperaturen unterkühlt wird, 
dass eine wirksame Diffusion nicht nur der Legierungselemente, sondern auch des 
Kohlenstoffes nicht möglich ist, wandelt er sich in Martensit um [49]. Das Produkt 
dieser diffusionslosen im Temperaturbereich zwischen Ms und Mf verlaufenen 
Umwandlung ist ein stark übersättigter metastabiler Mischkristall des Kohlenstoffes 
im α-Eisen. Es handelt sich um ein typisches Gefüge des gehärteten Stahls, der im 
tetragonalen raumzentrierten System kristallisiert. Die Gitterparameter und ihre 
Tetragonalität hängen vom Kohlenstoffgehalt ab [14]. Damit diese metastabile Phase 
entsteht, ist es notwendig, den austenitisierten Stahl in einem kürzeren Zeitraum als 
der für den Anfang der perlitischen oder bainitischen Umwandlung notwendigen Zeit, 
unter die Ms-Temperatur abzukühlen. Die minimale Geschwindigkeit, bei der die 
Diffusionsumwandlung des Austenits noch gänzlich unterdrückt wird und bei der eine 
diffusionslose Umwandlung in Martensit erfolgt, wird als kritische 
Abkühlgeschwindigkeit bezeichnet. Ihr Wert hängt von der 
Austenitzusammensetzung und der Gefügestruktur ab [49].  
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Da die Martensitumwandlung diffusionslos verläuft, ist die chemische 
Zusammensetzung des Martensits mit der chemischen Zusammensetzung des 
ursprünglichen Austenits identisch. Auch die Entstehung der Martensitplättchen ist 
mit Bewegungen der Atome, deren Abstand kleiner als der Abstand zwischen den 
benachbarten Atomen ist, verbunden. Die im Austenit benachbarten Atome bleiben 
auch im Martensit benachbart. Das Martensitgitter entsteht aus dem Austenitgitter 
durch einen Mechanismus, der an die Entstehung von Zwillingen während der 
plastischen Verformung erinnert [60],[61]. Die Mittelebene der Martensitplättchen 
wird als Richtebene bzw. als Habitusebene bezeichnet [14].  
1.2.4.1 Verformungsinduzierte Martensitumwandlung der TRIP-Stähle   
Die Umformungssteuerung des Austenits in Martensit während der Verformung 
stellt den Schlüssel für die Möglichkeit der Anwendung des TRIP-Effektes bei 
Stählen dar. Normalerweise wird gefordert, dass die Kaltverformung über der Ms-
Temperatur, aber unter der die mechanische Stabilität der Austenitphase 
charakterisierenden Temperatur verläuft. Durch die verformungsinduzierte 
Martensitumwandlung wird auch die Mikrorissbildung eingeschränkt, denn statt der 
Bildung des Mikrorisses kann die Spannungskonzentration und die Verformung in 
den entsprechenden Mikrovolumen dank der Martensitbildung relaxieren. Wenn 
während der Belastung in der plastisch verformten Zone ein Mikroriss entsteht, wird 
an seiner Rissspitze eine Martensitumwandlung induziert und das entstandene 
Martensitplättchen verhindert eine weitere Rissausbreitung [61]. Die mechanische 
Stabilität des Restaustenits wird aufgrund der σSM - und 30dM -Temperaturen 
bestimmt (Tab. 1.5), [12].  
Die σSM -Temperatur ist eine Temperatur, unterhalb der es zur Umwandlung des 
Restaustenits in Martensit unter der Wirkung einer kritischen äußeren Spannung 
kommt. Oberhalb kommt es zur Umwandlung durch Verformungseinfluss. Bei dieser 
Temperatur sind die Spannungen für das Hervorrufen der Umwandlung und die 
Austenitstreckgrenze gleich. Oberhalb dieser Temperatur wird der Austenit verformt 
und die Martensitumwandlung wird von der plastischen Verformung gefördert. Im 
Bereich knapp über der σSM -Temperatur bleibt die für das Umwandlungshervorrufen 
notwendige Spannung konstant. Wenn die Temperatur bis über die dM -Temperatur 
steigt, bleibt der Austenit auch in dem Fall stabil, dass es zur plastischen Verformung 
kommt und die Martensitumwandlung nicht erfolgt. Die dM -Temperatur ist eine 
Temperatur, oberhalb der sich kein Martensit bildet. Aus praktischen Gründen wird 
die 30dM -Temperaturgrenze als eine Temperatur definiert, bei der nach 30% 
Zugverformung 50% des Austenits in Martensit umwandelt. Die 30dM -Temperatur 
wird oft für die Beschreibung der Austenitstabilität verwendet. Sie kann gemäß den 
empirischen Beziehungen, die ihre Basis in der chemischen Zusammensetzung 
haben, errechnet werden (Tab. 1.5). Bei höheren Temperaturen kommt kein 
markanter TRIP-Effekt vor und bei niedrigeren Temperaturen ist die Umwandlung 
allzu willkürlich. Das Verhalten der Umwandlung mit Hilfe der empirischen 
Beziehungen vorherzusagen ist jedoch sehr kompliziert. 
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Tab. 1.5: 30dM -Temperatur für verschiedene TRIP-Stahl-Arten [28] 
Aus der Sicht der verformungsinduzierten Martensitumwandlung bei TRIP- 
Stählen sind drei Temperaturbereiche wichtig (Abb. 1.13), [28]:  
 
Abb. 1.13: Schematische Darstellung der Hauptverformungsmechanismen in verschiedenen 
Temperaturbereichen im Restaustenit in den TRIP-Stählen: spannungsinduzierte Plastizität, 
verformungsinduzierte Plastizität und Versetzungsgleiten [28] 
1. Intervall Ms- σsM : Die plastische Verformung im Austenit fängt gemäß der 
spannungsinduzierten Austenitumwandlung im Martensit an bereits anwesenden 
Keimstellen an. Bei der σsM -Temperatur gleicht die für den Anfang der 
martensitischen Umwandlung notwendige Spannung der Streckgrenze der γ-
Grundphase. Unterhalb dieser Temperatur wandelt sich der Restaustenit an den 
bereits existierenden Keimstellen in Martensit um. Mit steigender Temperatur erhöht 
sich die für die martensitische Umwandlung notwendige Spannung, da die 
chemische Triebkraft sinkt.  
2. Intervall σsM -Md: Oberhalb der σsM -Temperatur wird der Austenit verformt. 
Der Martensit entsteht durch Gleiten an neuen Keimstellen. Dieser Martensit hat 
keinen hohen Kohlenstoffgehalt und deshalb auch keine so hohe Sprödigkeit, welche 
mit dem kohlenstoffreichen Typ in Verbindung gebracht wird. Der Anfang der 
Austenitverformung verläuft durch Gleiten. Die Umwandlung ist verformungsinduziert, 
die Keimbildung beginnt an den Schnittpunkten der verformungsinduzierten 
Deformationsbänder. 
3. T > Md: Die Md-Temperatur ist eine Temperatur, oberhalb der kein Martensit 
vorkommt. Eine höhere Temperatur hat eine höhere Energie des Stapelfehlers und 
eine niedrigere Triebkraft für die Umwandlung zur Folge. 
 Bei der Martensitumwandlung kann die chemische gegen die mechanische 
Triebkraft ausgetauscht werden (Abb. 1.14).  
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Abb. 1.14: Abhängigkeit der chemischen 
freien Entalpie des Austenits und des 
Martensits von der Temperatur, 
schematisch [53] 
Abb. 1.15: Abhängigkeit der zum 
Hervorrufen der Martensitumwandlung 
notwendigen Spannung von der 
Temperatur [61], [62] 
 T0 ist die Gleichgewichtstemperatur zwischen Austenit und Martensit. Die Ms-
Temperatur stellt den Anfang der Martensitbildung während der Abkühlung dar. 
Zwischen beiden Phasen gibt es einen Unterschied in den freien Enthalpien αγ ′→∆
SM
G  
bei der Ms-Temperatur, was die kritische chemische Triebkraft für den Beginn der 
Martensitumwandlung darstellt. 
Unter dem Einfluss der Spannung, die auf den Austenit bei der T1-Temperatur 
wirkt, verbinden sich die chemische Umwandlungstriebkraft αγ ′→∆
1T
G  und die 
mechanische Umwandlungstriebkraft U´. Die Martensitumwandlung beginnt bei der 
Spannung, bei der die gesamte Triebkraft der freien Enthalpie αγ ′→∆
SM
G  gleicht. Die 
kritische mechanische Triebkraft, die zur durch Spannung hervorgerufenen 




Es wird angenommen, dass die chemische Umwandlungstriebkraft αγ ′→∆
SM
G  bei 
der Temperaturerhöhung über Ms linear sinkt und die kritische Spannung für den 
Anfang der Martensitumwandlung zusammen mit der Temperatur linear steigt. Durch 
Experimente wurde bestätigt, dass die kritische, für die Entstehung des Martensits 
notwendige Spannung im Bereich zwischen der Ms -Temperatur und der σSM -
Temperatur steigt, d.h. bis zur Rp0,2-Grenze des Austenits. Über der σSM -
Temperatur, z.B. bei der T1-Temperatur, entsteht der Martensit nach der plastischen 
Verformung bei der σb-Spannung. Wird der Austenit bei Temperaturen über σSM , z.B. 
bei der T1-Temperatur, belastet, beginnt er sich plastisch bei der σa-Spannung zu 
verformen und verfestigt bis zur σb-Spannung. Danach beginnt die 
Martensitumwandlung. Der σb-Wert ist kleiner als der σc-Wert, der die Spannung 
darstellt, die sich aus der Extrapolation der Abhängigkeit zwischen der Spannung 
und der Temperatur bis zum σSM -Bereich ergibt (Abb. 1.15). Dieser Unterschied (σc - 
σb) wird der Wirkung der plastischen Austenitverformung zugeschrieben. Den 
gegenwärtigen Vorstellungen entsprechend wird die plastische Austenitverformung 
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bei der durch Verformung hervorgerufenen Martensitumwandlung auf zweifache 
Weise angewendet. Erstens durch die Beeinflussung der Martensitkeimbildung und 
zweitens dadurch, dass es bei der plastischen Austenitverformung zur lokalen 
Konzentration der Spannung an Hindernissen, wo der Spannungswert die σc -
Spannung erreicht, kommt. 
Bei austenitischem Stahl mit dem Gehalt 0,26 % C und 29 % Ni, bei dem die 
Ms-Temperatur = -60°C und die  M d-Temperatur = +25°C erreicht, ist festgestellt 
worden, dass es bei der Temperatur von T= -50°C, wa s im Bereich zwischen σSM und 
SM  liegt, oder bei der Temperatur von T= -70°C, was i m Bereich knapp unter der 
Ms-Temperatur liegt, bereits vor der plastischen Austenitverformung zur Bildung des 
verformungsinduzierten Martensits kommt. Bei der Temperatur T= -30°C, was im 
Intervall zwischen σSM  und dM  liegt, entsteht der Martensit im Verlauf der plastischen 
Verformung und es werden dabei die größten Dehnungen erreicht. Die Festigkeit 
steigt ständig bei der Absenkung der Temperatur, aber die Rp0,2-Grenze zwischen 
den Temperaturen σSM  und SM  sinkt. Die Reduzierung der  Rp0,2-Grenze wird von 
der Umwandlungsverformung vor der plastischen Austenitverformung verursacht, da 
die Martensitbildung von der Vergrößerung der entsprechenden umwandelnden 
Austenitmikrovolumina begleitet wird. Die Zugfestigkeit wird bei der 
Temperatursenkung erhöht und der Rm-Wert hängt im Grunde von der Menge des 
Martensits ab [61].  
Die höchsten Dehnungswerte werden bei Temperaturen knapp über der σSM -
Temperatur erreicht. Das Dehnungsmaximum wird insbesondere von der 
Begrenzung der Einschnürungsbildung beeinflusst, d.h. von der Gleichmaßdehnung 
der Probe. Im Verlauf der Belastung wird die Verformung auf der Messlänge der 
Probe ungleichmäßig verteilt. Tritt an einer bestimmten Stelle plastische Verformung 
ein, so kommt es zur Martensitbildung, was die Verfestigung des entsprechenden 
Austenitmikrovolumens zur Folge hat. Im nächsten Augenblick tritt die plastische 
Verformung an einer anderen Stelle der Messlänge ein, wo noch keine Umwandlung 
des Austenits in Martensit stattgefunden hat. Der Mechanismus der lokalen 
Umwandlungsverfestigung, bei der es zum Verlagerungsmechanismus der 
Einschnürungsbildung der Probenmesslänge kommt, wird bei fortgesetzter Belastung 
wiederholt. Dadurch wird der Zeitpunkt der plastischen Instabilität, der durch die 
Einschnürungsbildung zum Ausdruck kommt, verzögert. 
Insbesondere in den niedriglegierten, eine kleine Restaustenitmenge 
aufweisenden, TRIP-Stählen wurden bei der Feststellung der σSM - und 30dM -
Temperaturen Versuche durchgeführt, in denen zur Restaustenitstabilisierung die 
hydrostatische Kompression angewandt wird, weil die Austenitumwandlung in 
Martensit von der Volumenausdehnung begleitet wird. Die hydrostatische Druck-
Spannung senkt die Ms-Temperatur um ca. 10°C je 100 MPa. 
 An dem Volumenelement des α´-Martensits im γ-Austenit in der Umgebung der 
α-Ferritkörner und des αb-Bainits (Abb. 1.16) kann die Verschiebung der 
Martensitumwandlung durch den Spannungseinfluss erklärt werden [12]. Im Falle der 
Abwesenheit des hydrostatischen Drucks P wäre die Restaustenitumwandlung in 
Martensit nach der Belastung durch die Zugspannung σ1 von der mit der 
Habitusebene parallelen Scherspannung τ und von der zur Habitusebene 
orthogonalen Normalspannung σ ausgelöst. Ohne die Zugspannung σ1 senkt der 
hydrostatische Druck P die Ms-Temperatur, denn die Scherspannung ist null und die 
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Dilatation wird unterdrückt. Die Wechselwirkung der Zugspannung σ1 und des 
hydrostatischen Drucks P verändert im Gegensatz zur alleinigen Wirkung der 
Zugspannung die Scherspannung τ nicht, sodass der Restaustenit dem 
Spannungszustand mit höherem Verhältnis zwischen der Scherung und der 
Dilatation ausgesetzt wird, was die Umwandlung verhindert, aber gleichzeitig die 
Versetzungsgleitung im Austenit fördert [12], [63]. 
 
Abb. 1.16: Schematische Darstellung des dreiachsigen 
Spannungszustandes des der Martensitumwandlung 
während des Zugversuchs unterworfenen 
Volumenelementes [12] 
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1.3 Wärmebehandlung und thermomechanische Behandlung in 
Mehrphasen-Stählen  
1.3.1 Strategien der thermomechanischen Behandlung  
Die Bezeichnung „thermomechanische Behandlung“ ist bei Stählen überwiegend 
technologischen Verfahrensweisen vorbehalten, bei denen der Stahl, am häufigsten 
im austenitischen Zustand, vor der Austenitumwandlung in der Regel in Martensit 
oder vor und während der Austenitumwandlung in Bainit, eventuell in eine andere 
Phase oder in ein Mischgefüge umgeformt wird. Der Austenit wird entweder bei über 
der Ac3-Temperatur liegenden Temperaturen umgeformt, also als stabiler Austenit, 
oder als metastabiler Austenit, entweder im Bereich unterhalb der Ac3-Temperatur bis 
zur Temperatur der Rekristallisation oder im Bereich unter der 
Rekristallisationstemperatur und in der Regel über der Temperatur des Anfangs der 
Martensitumwandlung Ms (Abb. 1.17). Die thermomechanische Behandlung der 
Stähle entstand auf Grund der Erkenntnisse über die Austenitumwandlung in 
Martensit bzw. Bainit. 
Aus den bisherigen Ergebnissen der thermomechanischen Behandlung folgt, 
dass diese Technologien eine Erhöhung der Festigkeitseigenschaften um 300 bis 
500 MPa bei gleichzeitiger Bewahrung bzw. Verbesserung der plastischen 
Eigenschaften und bei günstiger Beeinflussung der Kerbschlagarbeit, insbesondere 
im Bereich des Trennbruches, ermöglichen. Die thermomechanische Behandlung der 
Werkstoffe zeichnet sich günstig durch die erhöhte Widerstandsfähigkeit gegen 
Bruch bei zügiger Beanspruchung ab. Der Effekt der Anlassprödigkeit und der 
Neigung des niedrigangelassenen Martensit zu verzögerten Brüchen wird gesenkt. 
Die bei der thermomechanischen Behandlung erreichten Ergebnisse sind durch 
eine Reihe metallurgischer und technologischer Einflüsse bedingt. Zu diesen gehört 
insbesondere die chemische Zusammensetzung des Stahls, wo sich vor allem das 
Silizium und das Molybdän in kleinen Mengen günstig auf die zu erreichenden Werte 
auswirken. Der gleiche günstige Einfluss kam auch bei der Legierung mit Titan und 
Niob vor, während sich Nickel und Mangan an der eigentlichen Verfestigung nach 
der thermomechanischen Behandlung im Vergleich zur klassischen 
Wärmebehandlung praktisch nicht beteiligen. Sehr bedeutend ist der Einfluss des 
Kohlenstoffs, dessen optimaler Gehalt während der thermomechanischen 
Behandlung sich im Gegensatz zur klassischen Wärmebehandlung ungefähr um 
0,1% erhöht. Es wird angenommen, dass der Kohlenstoffgehalt die Festigkeit nach 
der thermomechanischen Behandlung einerseits durch die Mischkristallhärtung und 
andererseits durch feinere Ausscheidungen als bei klassischer Wärmebehandlung, 
günstig beeinflusst. Der Einfluss des metallurgischen Prozesses ist sehr wichtig, aber 
am wichtigsten bei der thermomechanischer Behandlung sind die Bedingungen der 
Umformung, die Temperatur, die Geschwindigkeit und das Verformungsverfahren 
sowie der Verformungsgrad [64]. 
Ein günstiges Ergebnis der thermomechanischen Behandlung stellt die 
Gesamtheit einiger Faktoren dar [14]:  
• Verfeinerung des Austenitkornes und dadurch der Martensitplättchen  
• Veränderung der Morphologie und der Substruktur des Martensits 
(Versetzungen und Verformungszwillinge)  
• Karbidausscheidung während der Verformung bzw. nach der 
Martensitumwandlung  
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• Beschränkung der Schlagwirkungen der Martensitplättchen auf die 
Austenitkorngrenzen  
Am häufigsten werden zwar zu der thermomechanischen Behandlung die mit 
schneller Austenitabkühlung verbundenen Verfahren gerechnet, aber unter dieser 
Bezeichnung können auch weitere Verfahren verstanden werden, wie z.B. 
Isoforming, dynamische Verformungsalterung des Martensits, gesteuertes Walzen 
und Abkühlung, Behandlung der TRIP-Stähle, elektrothermomechanische 
Behandlung und Elektrowärmebehandlung und eine Reihe weiterer Vorgänge und 
deren Varianten. 
 
Abb. 1.17: Schematische Darstellung verschiedener Möglichkeiten der thermomechanischen 
Behandlung [65] 
1.3.2 Verschiedene Produktionsverfahren bei Mehrphasenstählen  
Gegenwärtig existieren für die TRIP-Stähle mehrere Produktionsverfahren. Einige 
werden bereits industriell genutzt, andere befinden sich noch in der Forschung. 
TRIP-Stähle können entweder durch Warmumformung, am häufigsten durch Walzen 
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und folgende gesteuerte Abkühlung, oder durch Wärmebehandlung hergestellt 
werden. 
1.3.2.1 Durch Warmwalzen hergestellte TRIP-Stähle  
Durch Warmwalzen hergestellte TRIP-Stähle haben eine langsamere gesteuerte 
Abkühlung als Zweiphasenstähle, da die Ferritbildung dank der unterschiedlichen 
Legierungskonzeptionen und dank des Kohlenstoffgehaltes verzögert wird. 
Gleichzeitig wird dadurch die weitere Bainitbildung gefördert. Die Temperatur bei der  
Coilherstellung beträgt im Bereich der Bainitbildung ca. 500°C (Abb. 1.18). Das 
Endgefüge des TRIP-Stahls besteht zu 25-60% aus Ferrit, zu 25-40% aus Bainit und 
zu 5-15% aus metastabilem Restaustenit, welcher nicht in Martensit umgewandelt 
wird, da die Kohlenstoffanreicherung im Restaustenit während der Ferritumwandlung 
und der bainitischen Umwandlung die Ms-Temperatur unter Raumtemperatur senkt 
(Abb. 1.20), [12].   
 
Abb. 1.18: Thermisch-zeitliche Abhängigkeit der Technologie des durch Warmwalzen 
hergestellten TRIP-Stahls  im Vergleich zur Behandlung der Zweiphasenstähle [12] 
1.3.2.2 Durch Kaltwalzen hergestellte TRIP-Stähle 
Dem Kaltwalzen der Mehrphasenstähle geht eine der möglichen Varianten des 
Warmwalzens voran. In der einen Variante, die zu weichen Werkstoffen mit Ferrit-
Perlit-Gefüge führt, liegt die Aufhaspeltemperatur um 700°C. Der Werkstoff ist weich, 
und deshalb ist für das folgende Kaltwalzen keine große Kraft notwendig. 
In der anderen Variante wird diese Aufhaspeltemperatur in den Bereich der 
Bainitbildung auf ungefähr 500°C gesenkt. Der Baini t repräsentiert einen relativ 
harten Teil der Mikrostruktur, und dadurch wird eine viel größere Walzkraft beim 
folgenden Kaltwalzen benötigt. Bei diesem Herstellungsverfahren werden ein 
homogenes und feines Gefüge und gute Eigenschaften erreicht, ähnlich wie es bei 
geglühten Produkten der Fall ist [12]. 
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Abb. 1.19: Thermisch-zeitliche Abhängigkeit der Technologie des durch Kaltwalzen 
hergestellten TRIP-Stahls  im Vergleich zur Behandlung der Zweiphasenstähle [12]  
Durch Warmwalzen hergestellte 
Mehrphasenstähle 





Kombination von thermomechanischer 
Behandlung und Umwandlung 
 
Einfache Kontrolle der Mikrostruktur 
und der Eigenschaften bei 
unterschiedlichen 
Wicklungstemperaturen 
Relativ kleine Walzkraft bei weichen, 
durch das vorangegangene 
Warmwalzen hergestellten Werkstoffen 
 
Einfache Kontrolle der 
Mikrostrukturentwicklung auf der 






Großer Einfluss der 
Temperaturabweichung auf die 
Umwandlungssteuerung und dadurch 
auch auf die Eigenschaften 
 




Verteilung der Temperatur im 
Werkstoffvolumen (Band) 
 
Notwendigkeit der Windentrommel  
Schwieriges Erreichen der optimalen 
Stabilisierung des Austenits in der 
Praxis 
 
Beschränkte Möglichkeiten der 
Legierung durch bestimmte Elemente 
wegen den Anwendungen, welche das 
Oberflächenbeschichten erfordern  
Tab. 1.6: Von der Strategie des Herstellungsverfahrens ausgehende Differenzen der 
Mehrphasenstähle [12] 
Nach dem Kaltwalzen muss das Blech aus TRIP-Stahl einer Wärmebehandlung 
unterzogen werden, die aus zwei Schritten besteht (Abb. 1.19). Niedriglegierte TRIP-
Stähle werden zuerst dem interkritischen Glühen im Temperaturintervall 780-880°C 
unterzogen, dann folgt eine schnelle Abkühlung und weiteres isothermisches Glühen 
bei Temperaturen von 350 bis 500°C mit Abkühlung au f Raumtemperatur. Die 
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Mikrostruktur nach dem interkritischen Glühen besteht aus Ferrit und Austenit, die 
fast in der gleichen Menge vertreten sind, was den Unterschied zu den durch 
Warmwalzen hergestellten Stählen ausmacht. Während des zweiten isothermischen 
Glühens wird der Austenit meistens in Bainit umgewandelt. Die Endmikrostruktur 
besteht ungefähr zu 25-60% aus Ferrit, zu 25-40% aus Bainit und zu 5-15% aus 
Restaustenit (Abb. 1.20), [12]. 
Obwohl es sich um unterschiedliche Verfahrensweisen handelt, sind die 
Volumenanteile verschiedener Phasen in dem Endprodukt fast gleich (Abb. 1.20).  
 
Abb. 1.20:  Typische aus fein verstreutem Austenit, Bainit und Martensit in der Ferritmatrix 
bestehende Mikrostruktur der TRIP-Stähle: a) durch Warmwalzen hergestellt, b) durch 
Kaltwalzen hergestellt [66] 
1.3.2.3 Interkritisches Glühen 
Die Bedingungen der Wärmebehandlung haben einen wesentlichen Einfluss auf 
das Mikrogefüge der TRIP-Stähle. Damit es zur Erneuerung der Formbarkeit der 
durch Kaltwalzen hergestellten TRIP-Stähle und zur Entwicklung eines günstigen 
Mikrogefüges für den nachfolgenden TRIP-Effekt kommt, muss ein interkritisches 
Glühen in zwei Schritten durchgeführt werden [6]. Während des interkritischen 
Glühens verläuft die Rekristallisation und die Karbidauflösung. Das Mikrogefüge wird 
fast mit gleich großem Ferrit- und Austenitanteil gebildet [67].  
Das interkritische Glühen besteht aus fünf Stufen: schnelles Erwärmen, 
interkritisches Glühen, schnelle Abkühlung, isothermische Haltezeit auf der 
Temperatur der bainitischen Umwandlung und Abkühlung auf Raumtemperatur  
(Abb. 1.21), [28]. 
Der während der Heizung kaltverformte Ferrit rekristallisiert und der Zementit 
beginnt sich zuerst im Ferrit und erst nach Überschreiten der Ac1-Temperatur im 
Austenit zu lösen. Im Falle des interkritischen Glühens des durch Kaltwalzen 
hergestellten Stahles ist die Kinetik des teilweise austenitisierten Gefüges stark von 
dem Anfangsgefüge, insbesondere von der Zementitmorphologie (Blöcke oder 
Lamellen), abhängig. Darüber hinaus erhält der Austenit je nach der Temperaturhöhe 
seinen Mangangehalt aus dem Perlit. 
Der anfängliche, während der Erwärmung gebildete Austenit beinhaltet mehr 
Kohlenstoff als dem Gleichgewichtszustand entsprechend. Der Kohlenstoff erreicht 
sein Gleichgewicht durch die Umverteilung zwischen Ferrit und Austenit während der 
Haltezeit auf der Austenitisierungstemperatur. Während des Glühens darf in dem 
Mikrogefüge kein ursprünglicher Zementit auftreten [28]. Die Erhöhung der 
Glühtemperatur führt zur Senkung des Ferritanteils und zur Erhöhung des 
Austenitanteils in der interkritischen Zone. 
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Abb. 1.21: Einzelne Stufen während des interkritischen Glühens der durch Kaltwalzen 
hergestellten TRIP-Stähle [28] 
 Dadurch entsteht ein homogener und wenig stabiler Austenit. Das führt zur 
Erhöhung des Bainitanteils oder sogar zur Bildung des Lattenmartensits während der 
Abkühlung und während der Haltezeit auf der Temperatur um 400°C [6]. 
Die schnelle Abkühlung auf die Temperatur der bainitischen Umwandlung hat 
die Bildung des sog. neuen Ferrits, welcher aus der bereits existierenden Ferritphase 
anwächst, zur Folge. Das Wachsen dieses Ferrits wird manchmal als para-
gleichgewichtiges Wachsen bezeichnet [68] und führt zur wesentlichen Erhöhung 
des Ferritanteils und zur Austenitanreicherung durch Kohlenstoff an der Austenitseite 
der Phasengrenze. 
Die Haltezeit auf der Temperatur der bainitischen Umwandlung ist der kritischste Teil 
der Behandlung. Es gibt hier drei Schlüsselparameter: Kohlenstoffgehalt, 
Volumenanteil und Größe des Restaustenits im Gefüge [28]. Die Entwicklung des 
sog. „carbide-free-Bainits“, also des Bainits ohne Anwesenheit von Karbiden, wird 
angenommen [69], [70], [71]. 
Während der Abkühlung auf Raumtemperatur kann es zur Martensitbildung 
kommen. Das geschieht am häufigsten bei den mit Aluminium legierten Stählen [28].  
Nach der Erwärmung, während des interkritischen Glühens, werden die 
Austenitkörner von einigen Ferritkörnern, die wahrscheinlich aus Perlit- oder 
Bainitbereichen des Mikrogefüges aus der vorangehenden Behandlung entstehen, 
umgeben (Abb. 1.22-1). Während der Abkühlung kann sich der Austenit in Ferrit 
umwandeln und es kommt zur wiederholten Austenitanreicherung durch Kohlenstoff. 
Der Ferrit entsteht wahrscheinlich an den Korngrenzen und insbesondere in dem 
sog. Tripelpunkten des proeutektoiden Ferrits und Austenits (Abb. 1.22-2). Während 
der zweiten isothermischen Haltezeit wandelt sich der Austenit in Bainit um und der 
verbleibende Austenit wird so mit Kohlenstoff angereichert, dass die Ms-Temperatur 
unter Raumtemperatur sinkt. Der Restaustenit grenzt überwiegend an den neu 
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gebildeten Ferrit und Bainit an und befindet sich auch zwischen den Bainitlatten 
(Abb. 1.22-3), [21]. 
 
Abb. 1.22: Die Entwicklung des Mikrogefüges während des kontinuierlichen Glühens  
der TRIP-Stähle nach dem Kaltwalzen [21] 
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1.4 Einfluss der Verformung auf das Endmikrogefüge und auf die 
Eigenschaften der TRIP-Stähle  
Der Einfluss der Verformung bei TRIP-Stählen zeichnet sich in mehreren Bereichen 
ab. Die größte Bedeutung der Verformung stellt, genauso wie in anderen Fällen der 
thermomechanischen Behandlung, die wesentliche Kornfeinung und überdies auch 
die Förderung der Ferritbildung dar. Die Endverteilung der einzelnen Phasen und 
deren Endmorphologie können bei den TRIP-Stählen von der vorgenommenen 
Verformung wesentlich beeinflusst werden. 
1.4.1 Einfluss der Verformung auf die Ferritbildung und die 
bainitische Umwandlung  
Die Verformung im interkritischen Bereich zwischen 730 und 800°C erhöht dank der 
Keimbildungsbeschleunigung den Volumenanteil des Ferrits, da es bei der 
Umwandlung des verformten Austenits in Ferrit zu seiner Bildung an den Grenzen 
sowie innerhalb der Austenitkörner kommt, während die Keimbildung bei der 
Umwandlung des nichtverformten Austenits nur an den Korngrenzen möglich ist 
[30],[32],[72]. 
Durch die Erhöhung des Verformungsgrades im interkritischen Bereich wird die 
Grenzfläche der Austenitkörner dank ihrer Verformung genauso wie die Länge der 
Phasengrenze von γ und α erweitert. Die Erhöhung der Dichte der 
Deformationsbänder verursacht eine Teilung des Austenitkornes in mehrere Körner 
kleinerer Größe. Gleichzeitig wird die Dichte der beweglichen Versetzungen, die bei 
dieser relativ niedrigen Temperatur nur teilweise wiederhergestellt werden, erhöht, 
sodass sich die Verzetzungen in den Austenitkörnern anhäuft. Stärkere Störungen in 
den Körnern erhöhen die freie Energie und die Diffusionsgeschwindigkeit. Dadurch 
wird das Ferritwachstum in den Austenitkörnern beschleunigt. Daraus kann die 
Schlussfolgerung gezogen werden, dass die Verformung im interkritischen Bereich 
die Geschwindigkeit der Austenitumwandlung in Ferrit erhöht. Einen weiteren 
günstigen Einfluss der Verbesserung der Diffusionsgeschwindigkeit während der 
eigentlichen Kohlenstoffumverteilung stellt die Anreicherung des nicht 
umgewandelten Restaustenits an Kohlenstoff dar, was zu seiner chemischen 
Stabilisierung führt [32]. 
Die plastische Verformung im interkritischen Bereich erhöht den Grad der 
bainitischen Keimbildung, gleichzeitig senkt sie jedoch die 
Wachstumsgeschwindigkeit, was zur Verringerung der bainitischen Bereiche und zur 
Senkung des Volumenanteils des Bainits führt [30], [32], [72]. Dieses Phänomen 
lässt sich so erklären, dass der wachsende Bainit die Korngrenzen nicht 
überschreiten kann. Der Anstieg der bainitischen Plättchen wird von der 
Formveränderung des umgewandelten Bereiches, der als invariante 
Verformungsebene (IPS) mit großer Scherkomponente definiert wird, begleitet. Die 
IPS wird bei relativ hoher Temperatur gebildet und verformt den benachbarten 
Restaustenit. Das hat eine lokale Erhöhung der Versetzungsdichte zur Folge, was 
das Wachstum der bainitischen Plättchen, die eine viel kleinere Größe als die 
Restaustenitkörner erreichen, einschränkt [73]. Das Bainitwachstum durch den 
Schermechanismus kann durch die Verformung des Restaustenits verzögert werden. 
Das bedeutet, dass die Scherumwandlung durch vorangehende Verformung der 
ursprünglichen Phase unterdrückt werden kann [74]. 
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1.4.2 Einfluss der Verformung im interkritischen Bereich auf den 
Restaustenit  
Der nadelförmige Restaustenit kommt lediglich in bainitischen Anhäufungen 
zwischen den Latten vor. Der granulierte Restaustenittyp kann entweder von Ferrit, 
Bainit oder von beiden umgeben vorgefunden werden. 
Während der Verformung im interkritischen Temperaturbereich wird der 
Bainitgehalt gesenkt und seine Gebilde verkleinert. Im Hinblick darauf, dass der 
nadelförmige Restaustenit in bainitischen Anhäufungen vorkommt, kommt es 
während der Senkung des Bainitgehalts auch zur Senkung des Gehalts von 
nadelförmigem Restaustenit. Aus diesem Grunde kann angenommen werden, dass 
der granulare Typ, dessen Körner nach der Verformung kleiner sind, in größeren 
Mengen auftritt als der nadelförmige Restaustenit. 
Die Verformung im interkritischen Bereich erhöht den Restaustenitanteil im 
Gefüge, verfeinert seine Körner und erhöht die Kohlenstoffkonzentration. Der 
Restaustenit entsteht häufiger in granularer Form, die, im Vergleich zum 
nadelförmigen Restaustenit, den TRIP-Effekt besser fördert. Die Versetzungsdichte 
wird ebenfalls erhöht und von der Beschleunigung der Diffusion der 
Zwischengitterelemente in die Versetzungen und von der Restaustenitverfestigung 
begleitet. Die Verformung im interkritischen Temperaturbereich stabilisiert chemisch 
und mechanisch den Restaustenit. Es wurde nachgewiesen, dass die 
Verformungsgeschwindigkeit während der Restaustenitverformung in 
verformungsinduzierten Martensit bei der sich erhöhenden Verformung im 
interkritischen Temperaturbereich gesenkt wird [32]. 
1.4.3 Rekristallisation des Austenits in TRIP-Stählen  
Der rekristallisierte Austenit hat eine gleichachsige Form und ist gröber als die 
gestreckten Körner des nicht rekristallisierten Austenits. Die Menge der 
Kristallisationskeime für Ferrit ist im nicht rekristallisierten Austenit dank der 
Erhöhung der Oberfläche von Austenitkörnern je Volumeneinheit wesentlich höher. 
Darüber hinaus kommt es zur Bildung von Deformationsbändern in den Körnern.  
Die Austenitrekristallisation spielt auch bei der Bildung der Morphologie des 
künftigen Ferrits eine wichtige Rolle. Das wurde durch Experimente im Gefüge der 
unterschiedlich behandelten TRIP-Stähle so dokumentiert, dass in einem Fall die 
vollständige Rekristallisation durchgeführt wurde und es im zweiten Fall gar nicht erst 
zur Rekristallisation des ursprünglichen Austenits gekommen ist. Die Ergebnisse 
zeigten, dass während des Verfahrens ohne Austenitrekristallisation ein 
feinkörnigeres und gleichmäßigeres Gefüge entstanden ist und gleichzeitig die 
Temperatur der bainitischen Umwandlung gesenkt wurde, wozu es in dem ersten Fall 
nicht gekommen ist, obwohl die Menge des Restaustenits in beiden Fällen gleich war 
[16]. 
Im verformten Austenit findet die Ferritkeimbildung an der Korngrenze der 
Austenitkörner sowie innerhalb der Körner an den zahlreichen Gitterdefekten statt. 
Dies führt zu kürzeren Diffusionsstrecken und damit zu einer zweimal höheren 
Ferritbildungsrate im Vergleich zu rekristallisiertem Austenit [16]. Dadurch wird die 
Dauer verkürzt, während der die Probe auf der die Perlitbildung ermöglichenden 
Temperatur anhält. Der Perlit senkt wesentlich den Restaustenitanteil im Gefüge. 
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1.4.4 Einfluss der inkrementellen Verformungsverfahren  
Inkrementale Verformungsverfahren sind die auf der Teilung der gesamten 
Verformung in kleinere Verformungsschritte basierenden Verfahren. Die 
inkrementalen Verfahren werden vorteilig auch bei einigen klassischen 
Umformprozessen, bei denen Rekristallisation und Erholung möglich sind, 
verwendet. Zu den klassischen, auf inkrementalen Verformungen basierenden 
Technologien können z.B. der Prozess des Gesenkschmiedens oder die Prozesse 
des Walzens in mehreren Walzgerüsten gerechnet werden. 
Bei diesen Prozessen entsteht eine intensive plastische Verformung mit 
verfestigenden und entfestigenden Wirkungen. Bevor es zum Erreichen der 
Formbarkeitsgrenze kommt, wird der Werkstoff bei der Umformungstemperatur in der 
Regel für einige Zeit ohne Verformung belassen. In diesem Zeitraum kommt es zur 
Erneuerung seiner plastischen Eigenschaften und dadurch kann eine weitere 
Verformung fortgeführt werden. Durch das Addieren dieser Verformungsschritte 
können große Verformungen erreicht werden, wie es z.B. beim Schmieden oder bei 
der Querschnittreduktion in Walzprozessen der Fall ist. Neben dem 
Verformungseffekt können die inkrementalen Verformungen in Kombination mit 
geeigneter thermisch-zeitlicher Charakteristik eine starke Beeinflussung des Gefüges 
und damit auch der mechanischen Eigenschaften des umzuformenden Teils 
erreichen. 
Als Beispiel kann der Einfluss der einfachen, zweifachen und vierfachen 
Verformung auf die Entwicklung des Gefüges und der Eigenschaften des 
38MnSiVS5-Stahls angeführt werden (Tab. 1.7), [75]. Eine mehrfache Verformung 
zeichnet sich positiv in der Mikrogefügeverbesserung, insbesondere in der 
Kornfeinung ab. Was die resultierenden mechanischen Eigenschaften betrifft, ist der 
Einfluss der mehrfachen Verformung insbesondere in der Dehnungs- und 
Kerbschlagzähigkeitsverbesserung groß, während sie bei dem bereits erwähnten 







Rp [MPa] 750 728,5 731 
Rm [MPa] 884 887,5 949 
A5 [%] 1,4 2,6 7,0 
ak [J/cm2] 13,3 16,3 22,6 
Tab. 1.7: Einfluss der mehrfachen Verformung auf die Entwicklung der mechanischen 
Eigenschaften des Stahls 38MnSiVS5 während der thermomechanischen Behandlung [75] 
Die inkrementalen Verformungsprozesse sind relativ kompliziert, da in der 
Regel eine große Menge zusammenhängender Phänomene ablaufen. In modernen 
Umformtechnologien müssen sie nicht nur den eigentlichen Umformprozessen, 
sondern auch den Werkstoffeigenschaften und –möglichkeiten optimal angepasst 
werden. 
Einen wichtigen Aspekt stellt der Trend der Kornfeinung, und zwar bis zu 
Bereichen von einigen Mikrometern, dar, was in der Regel durch klassische 
Verformungsverfahrensweisen mit kontinuierlicher Verformung nicht zu erreichen ist. 
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Die Endkorngröße und weitere Mikrogefügeeigenschaften bei thermisch 
verformtem Regime werden neben der eigentlichen chemischen Zusammensetzung 
auch von anderen Tatsachen beeinflusst. Eine grundsätzliche Bedeutung stellt die 
Verformung dar. Besonders wichtig sind der Verformungsbetrag, das 
Temperaturintervall in dem die Verformung abläuft, die 
Formänderungsgeschwindigkeit, die Verteilung des Verformungsfeldes in der Probe 
bzw. in dem Werkstück und der während der Verformung entstehende 
Spannungszustand. Einen weiteren Grundfaktor stellt der Temperaturverlauf 
während der Erwärmung, der Haltezeit, der Verformung und des Abkühlungsregimes 
dar [76]. 
Die Rekristallisationsprozesse bei der thermomechanischen Behandlung im 
Temperaturbereich der entwickelten Rekristallisation können während der 
eigentlichen Verformung dynamisch und nach der Verformung postdynamisch und 
statisch verlaufen. Damit die Rekristallisation zu einer wirksamen Kornfeinung führt, 
muss eine geeignete Verformungsgröße 
gewählt werden und ihre Anwendung muss in 
mehreren Schritten mit zeitlich und thermisch 
geeignetem Verlauf durchgeführt werden. 
Während der Warmumformung kommt 
es zur Abnahme der Korngröße (Abb. 1.23) 
durch die Rekristallisation. Sekundäre 
Rekristallisation führt gleichzeitig zum 
Wachsen der Körner. Die Korngröße am 
Anfang der Umformung hat den Wert A. Nach 
dem ersten Verformungsschritt sinkt sie auf 
den Wert B. Unter dem Einfluss der thermisch 
aktivierten Vorgänge beginnen die Körner 
wieder zu wachsen. Wäre die Umformung 
beendet, hätte die Korngröße den Wert E. Die 
Kurve A – L stellt die Größe der Körner, die 
auch bei langem Verharren auf dieser 
Temperatur nicht mehr wachsen, dar. Bei 
einer weiteren Verformung kommt es zur 
Kornfeinung auf die Größe D. Diese 
Verfahrensweise kann in den inkrementalen 
Verformungen wiederholt werden, bis das 
Korn am Ende des letzten 
Verformungsschrittes die Größe P erreicht 
[77]. 
Im Falle der thermomechanischen Behandlung kann der Austenitzerfall in das 
Ferrit-Zementit-Gefüge einen weiteren, anknüpfenden Mechanismus der Kornfeinung 
darstellen [76]. 
Der Trend in modernen Verformungstechnologien führt oft zur Senkung der 
Verformungstemperaturen während der relativ intensiven Verformungen. Unter 
diesen Bedingungen kann die Verformungswärme für entfestigende Phänomene, 
welche sowohl während der eigentlichen Verformung, als auch teilweise zwischen 
den Verformungsschritten verlaufen, angewendet werden. 
Die ungenügende Genauigkeit der Führung dieser Prozesse behinderte bislang 
die weitere Entwicklung dieser Anwendungen. Mit dem Fortschritt im Bereich der 
 
 
Abb. 1.23: Schematische Darstellung der 
Korngrößenveränderung während der 
thermomechanischen Behandlung mit 
inkrementalen Verformungen [77] 
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Sensorik und der Computer- und Leitungstechnologien werden diese Technologien 
immer weiter verbreitet.  
 
Die inkrementalen Verformungsverfahrensweisen können charakterisiert 
werden durch [78]:  
• eine mehrfache Verformung in Schritten, deren Auswirkungen sich im 
Verformungsprozess anhäufen 
• die plastische Formveränderung greift jeweils lediglich in einen kleinen 
Volumenteil des Werkstückes ein (partielle Verformungstechnologie) 
• in vielen Fällen sind die Verformungsbeträge der einzelnen Umformungsschritte 
sehr hoch 
• die Werkstoffe kommen in Kontakt mit dem Werkzeug 
Die Vorteile der Anwendung der inkrementalen Verformungsprozesse können in 
einigen Punkte zusammengefasst werden [78]:  
• die Reduktion der Umformkraft ermöglicht den Einsatz kleinerer 
Umformmaschinen 
• die Beschränkung der Anwendung bzw. die Vereinfachung der Gesenke kann 
bei kleinen Serien Zeit und Kosten in beträchtlichem Maße sparen 
• infolge der lokal begrenzten plastischen Verformung, in denen sich hohe 
hydrostatische Druckspannungen überlagern, wird eine sehr hohe Formbarkeit 
erreicht, was eine vielfache Formveränderung ermöglicht. Dadurch wird es 
gleichzeitig möglich, während der Kaltumformung bzw. während der 
Halbwarmumformung eine hohe Maßgenauigkeit und Oberflächenqualität zu 
erreichen 
• dank der großen geometrischen Flexibilität einiger Prozesse können einfache 
Standardwerkzeuge verwendet werden  
 
Abb. 1.24: Einige, die inkrementalen Verformungsverfahren nutzende Technologien [78] 
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Gegenwärtig gehören zu den modernen, die inkrementale Verformung 
nutzenden Technologien z.B. Walzen, Freiformschmieden, Drückwalzen, 
Ringwalzen, Rundkneten, Auswalzen, Taumelpressen, Schrägwalzen, 
Querkeilwalzen der hohlen Halbzeuge, Radialwalzen von Schnecken und Gewinden, 
Bohrungsdrücken und viele andere (Abb. 1.24).  
1.4.4.1 Der Prozess des Bohrungsdrückens  
Der Prozess des Bohrungsdrückens (rotary spin extrusion) ermöglicht eine effektive 
Herstellung hohler Halbzeuge direkt aus Stabhalbzeugen ohne Werkstoffabfall, der 
bei der Verwendung konventioneller spanbildender Produktionstechnologien recht 
hoch ist [79].  
 
Abb. 1.25: Muster der durch die Technologie des Bohrungsdrückens hergestellten Hohlwellen 
[80] 
Je nach Stempelform können unterschiedliche innere Profile hergestellt werden 
(Abb. 1.25). Das Bohrungsdrücken eignet sich für die Kaltumformung, die 
Warmumformung sowie die Halbwarmumformung.  
Das eigentliche Umformverfahren (Abb. 1.26) basiert auf axialem Drücken des 
Stempels gegen das Werkstück bei gleichzeitigem Zusammenwirken dreier nicht 
angetriebener Drückrollen. Diese verhindern den freien Werkstofffluss in radialer 
Richtung. Deshalb bewegt sich der geformte Werkstoff spiralförmig gegen die 
Richtung des Stempels, wodurch das Hohlwellenhalbzeug entsteht [81].  
 
Abb. 1.26: Schema des Bohrungsdrückens [81] 
Damit geeignete tribologische Bedingungen an der Stelle des Kontaktes 
zwischen dem Stempel und dem Werkstoff erreicht werden und gleichzeitig ein 
hochwertiges inneres Profil gebildet wird, wird eine gleichzeitige Rotation des 
Stempels und der Komponente mit gleicher Drehgeschwindigkeit um die 
symmetrische Achse benötigt [82]. 
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Das Bohrungsdrücken wird charakterisiert durch eine hohe Formgenauigkeit 
des Werkstücks [80].  
Gegenwärtig läuft die Forschung zur thermomechanischen Behandlung im 
Prozess des Bohrungsdrückens, womit ein hoch feinkörniges Mikrogefüge erreicht 
werden soll, um die Eigenschaften des Endproduktes positiv zu beeinflussen [83]. 
1.4.4.2 Drückwalzen  
Das Drückwalzen ist ein zur Herstellung hohler und voller Halbzeuge anwendbares 
Umformverfahren, bei dem inkrementale Verformung angewandt wird. Diese 
Technologie wurde im Experiment an der gleichen Maschine realisiert wie das 
Bohrungsdrücken.  
Der grundlegende Unterschied besteht darin, dass diese Technologie zur 
Wandstärkenreduktion, bzw. zur Reduktion des Halbzeugdurchmessers dient. Sie 
kann in zwei Varianten erreicht werden: entweder mit dem Stempel, der in diesem 
Falle eine Kalibrierfunktion erfüllt, oder ohne den Stempel. Bei der Herstellung der 
hohlen Bauteile ist es jedoch nicht möglich, mit Hilfe dieser Technologie ein Axialloch 
zu bilden, wie es bei der Bohrungsdrücktechnologie der Fall ist. Für die 
Halbzeugumformung werden drei Drückrollen, welche ohne einen direkten aktiven 
Antrieb betrieben werden, eingesetzt (Abb. 1.27). 
 
Abb. 1.27: Schematische Darstellung des Drückwalzens [84] 
Ein Vorteil dieses Verfahrens, an dessen Entwicklung und Optimierung 
gegenwärtig gearbeitet wird, ist die Möglichkeit, abgesetzte Wellen mit 
verschiedenen Durchmessern unter Senkung der spangebenden Bearbeitung 
herzustellen. Gleichzeitig kommt es bei diesem Verfahren zur intensiven 
Verfeinerung des Kornes, dessen Größe von der Wandstärkenreduktion, dem 
verwendeten Werkstoff und der Vorwärmtemperatur abhängt. 
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2 MOTIVATION UND ZIELE 
2.1 Motivation und Ziele 
Die Kombination einer hohen Festigkeit bei einer guten Dehnung ist eine wichtige 
Anforderung an moderne Werkstoffarten. Es wird angestrebt, diese 
Werkstoffeigenschaften effektiv und preiswert zu erreichen. TRIP-Stähle stellen eine 
Werkstoffart dar, welche im Stande ist, diese Kriterien zu erfüllen. Die 
hervorragenden Eigenschaften dieser Stahlart sind nicht nur von dem durch Ferrit, 
Bainit und Restaustenit gebildeten Mehrphasengefüge gegeben, sondern sie werden 
auch durch den TRIP-Effekt (transformation induced plasticity) begünstigt. Als TRIP-
Effekt wird die Umwandlung von Restaustenit in verformungsinduzierten Martensit 
während der Kaltverformung bezeichnet. 
 TRIP-Stähle sind seit den 60er Jahren des 20. Jahrhundert bekannt. Damals 
wurde der TRIP-Effekt bei einem hochlegierten Stahl mit 0,3% C, 9 % Cr, 8 % Ni, 4% 
Mo, 2 % Mn a 2 % Si beschrieben. Da hochlegierte TRIP-Stähle sehr hochpreisig 
sind, kam es zur Entwicklung niedriglegierter, auf der Legierungsstrategie C-Mn-Si 
basierender TRIP-Stähle. Der Hauptverdienst bei der Entwicklung dieser Stähle 
kommt der Automobilindustrie zu. Gegenwärtig werden TRIP-Stähle in Blechform mit 
einer maximalen Festigkeit um 900 MPa und einer Dehnung über 20% industriell 
hergestellt. 
 In der Automobilindustrie werden TRIP-Stähle insbesondere für 
Sicherheitskomponenten verwendet, z.B. für Sitzgerüste, B-Säule, Schutzblech und 
Stoßstangenstreben, da sie über die Fähigkeit verfügen, ein großes Ausmaß an 
Verformungsenergie während des Aufpralls zu absorbieren. Die hohe Festigkeit 
ermöglicht eine weitere Senkung des Komponentengewichtes. 
 TRIP-Werkstoffe sind jedoch nicht nur für die Herstellung von 
Blechkomponenten interessant, sondern sie können auch für andere Anwendungen 
eingesetzt werden, z.B. bei der Massivumformung. 
 Während der Massivumformung der TRIP-Stähle entstehen neue spezifische 
Probleme, die bisher nicht gelöst werden konnten. Es handelt sich insbesondere um 
die Notwendigkeit einer gleichmäßigen Verformungs- und Temperaturfeldverteilung 
im ganzen Werkstoffquerschnitt. Weiterhin ist es wichtig, die richtige Geschwindigkeit 
der Abkühlung von Halbzeugen zu sichern, damit im ganzen Querschnitt das 
erforderliche Ferrit-Bainit-Gefüge erreicht und die Restaustenitstabilisierung 
gewährleistet werden kann. Das sind bisher die Hauptfaktoren, welche die 
Möglichkeit der Herstellung eines komplexen TRIP-Stahl-Gefüges in 
Massivhalbzeugen unter Industriebedingungen begrenzen. In der Literatur wurden 
Versuche des Freiformschmiedens von TRIP-Stählen, die nur unter experimentellen 
Bedingungen auf kleinen Proben verliefen, lediglich erwähnt. Eine der Möglichkeiten 
mit hoher Erfolgswahrscheinlichkeit für die Anwendung dieser Stähle im Bereich der 
Massivumformung stellen hohle, formkomplizierte Halbzeuge mit nicht zu großer 
Wandstärke und einer markanten Längsachse dar. Diese Halbzeugform müsste 
prinzipiell eine bessere Steuerung der Temperaturfeldverteilung und eine 
ausreichend homogene Verformung ermöglichen. Unter diesem Ziel, einer den TRIP-
Effekt ausnutzenden Verformung wird in der folgenden Dissertationsschrift 
untersucht, ob auch bei den gegenüber Blechen deutlich größeren Wandstärken eine 
günstige, optimale Gefügestruktur erzeugbar ist. Als weitere wichtige Randbedingung 
besteht das Ziel auch darin, eine in der Praxis nutzbare Prozesskette zu verwenden. 
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Hier bietet sich die Massivumformung der TRIP-Stähle durch eine 
thermomechanische Behandlung mit inkrementellen Verformungen an. 
 Dank der Verwendung von inkrementellen Schritten kann eine hohe 
Verformungsintensität erreicht werden. Die hohe Verformungsintensität unterstützt 
die Bildung von formbarem Ferrit und verfeinert das Gefüge. Die thermomechanische 
Behandlung muss eine Reihe von für die TRIP-Stahl-Behandlung notwendigen 
Schritten beinhalten, z.B. isothermische Haltezeit für die bainitische Umwandlung. 
Zum Erreichen eines geeigneten Gefüges mit möglichst hervorragenden 
mechanischen Eigenschaften müssen die einzelnen Parameter der 
thermomechanischen Behandlung optimiert werden. Zu diesen Parametern gehören 
Austenitisierungstemperatur und –haltezeit, Temperaturintervall der Verformung und 
Intensität der inkrementellen Verformung sowie Parameter der bainitischen 
Umwandlung. Diese Faktoren sind miteinander verknüpft, so dass eine 
vielschichtige, gegenseitige Abhängigkeit die Lösung der Aufgabe nicht leicht macht. 
Da nicht klar ist, ob und mit welcher chemischen Zusammensetzung ein 
produktionstechnisch befriedigendes Optimum zu erreichen ist, wurden drei 
Legierungskonzepte. 
 Um ausgezeichnete mechanische Eigenschaften zu erzielen, ist das Erreichen 
einer geeigneten Verteilung des Bainits und des Restaustenits in der Ferritmatrix 
nötig. Für das Experiment wurden auf Grund der Literaturrecherche und eigener 
Überlegungen drei niedriglegierte TRIP-Stähle ausgewählt (Tab. 2.1).  
 C Mn Si P S Cr Ni Cu Al Nb Mo W 
T1 0,206 1,418 1,849 0,007 0,005 0,007 0,071 0,059 0,006 0.002 0,02 0,02 
T2 0,21 1,449 1,797 0,008 0,005 0,008 0,072 0,058 0,006 0,059 0,02 0,02 
T3 0,26 1,455 0,02 0,007 0,003 0,000 0,068 0,055 1,32 0,000 0,02 0,01 
Tab. 2.1: Chemische Zusammensetzung der gewählten TRIP-Stähle  
Den ersten Typ (T1) stellt ein klassischer C-Mn-Si TRIP-Stahl dar. Das Ziel 
dieser Arbeit soll darin bestehen, die grundlegenden Werkstoffkenndaten während 
der thermomechanischen Behandlung mit inkrementellen Verformungen 
festzustellen. Ein Stahl mit ähnlicher chemischer Zusammensetzung wird bereits 
industriell für die Blechherstellung verwendet und weist eine gute Kombination der 
mechanischen Eigenschaften auf. 
 Für den zweiten Typ (T2) mit gleicher Grundzusammensetzung wie T1 wurde 
Niob als ein weiteres Legierungselement gewählt, weil es den Prozess der 
Kornfeinung, die Phasenumwandlung und die Rekristallisation positiv beeinflussen 
kann. 
 Bei dem dritten Typ (T3) soll erprobt werden, ob das Aluminium den 
Siliziumzusatz ersetzen kann, da bekannt ist, dass Silizium die Oberflächenqualität 
der Bestandteile negativ beeinflusst. Bei dem Aluminiumzusatz wurde insbesondere 
auf seinen Einfluss auf die Zementitausscheidung während der bainitischen 
Umwandlung geachtet.  
Der allgemein niedrige Gehalt der anderen Legierungselemente gewährleistet 
die Kostengünstigkeit der gewählten Stähle. 
Während der Behandlung soll der Einfluss der einzelnen Legierungselemente, 
welche die Phasenumwandlung, die Karbidausscheidung und die 
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Restaustenitstabilisierung beeinflussen, beobachtet werden. Aus diesem Grund ist 
der experimentelle Teil dieser Arbeit auf die Massivumformung der drei o.g. 
unterschiedlich legierten TRIP-Stählen gerichtet. Ziel ist es, ein geeignetes Ferrit-
Bainit-Gefüge mit einem ausreichenden Restaustenitanteil zu erhalten und die 
Herstellung von hohlen Halbzeugen aus den drei TRIP-Stählen mit Hilfe einer realen 
Technologie zu erproben. 
2.2 Aufgabenstellung  
1) Konzept, Auswahl und Optimierung der thermomechanischen Behandlungsfolge 
mit inkrementellen Verformungen auf dem thermomechanischen Simulator: 
• Feststellung von charakteristischen Temperaturen der Phasenumwandlung 
und Erstellung von ZTU- und UZTU-Diagrammen 
• Beschreibung des Temperatureinflusses und des Einflusses der 
Austenitisierungshaltezeit auf die Zunderbildung und die Tiefe des Entkohlens 
• Entwurf einer neuen technologischen Strategie, welche für die 
thermomechanische Behandlung von Massivteilen geeignet ist 
• Ersatz der isothermischen Strategie durch anisothermische Temperatur-Zeit-
Verformungsverläufe 
• Optimierung einzelner Parameter der thermomechanischen Behandlung: 
o Austenitisierungstemperatur und –haltezeit 
o Verformungsintensität 
o Temperaturintervall der Verformung 
o Temperatur und Haltezeit der bainitischen Umwandlung 
• Optimierung von drei verschiedenen Legierungsstrategien der TRIP-Stähle mit 
Hilfe der Werkstoffmodellierung auf dem Simulator der thermomechanischen 
Behandlung, insbesondere: 
o Beschreibung des Niobeinflusses auf Phasenumwandlungen 
o Ermittlung des Aluminiumeinflusses auf Verzögerung der 
Karbidausscheidung 
o Feststellung des Einflusses der Legierungsstrategie auf die 
Restaustenitstabilisierung während der bainitischen Umwandlung 
• Feststellung der mechanischen Eigenschaften der erprobten Regimes 
 
2) Erkenntnistransfer, Entwurf und praktisches Erproben einer realen 
unkonventionellen Technologie, die inkrementelle Verformungen zur Umformung der 
Halbzeuge aus TRIP-Stählen verwendet 
• Entwurf einer innovativen technologischen Kette: Bohrungsdrücken – 
interkritisches Glühen – Drückwalzen 
• Herstellung eines hohlen Halbzeuges aus einer vollen Stange durch die 
Halbwarmumformung (mit Hilfe des Bohrungsdrückens) 
• Optimierung von Parametern des interkritischen Glühens, insbesondere vom 
Einfluss der Temperatur und der Haltezeit auf die Gefügeentwicklung und den 
Restaustenitanteil im Gefüge 
• Fertigstellung der Form durch Drückwalzen und Erreichen hervorragender 
finaler mechanischer Eigenschaften 
• Nachweis der Verbesserung des Wissensstandes durch Vergleich mit 
bisherigen Ergebnissen 
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3 EXPERIMENTELLE VORGEHENSWEISE 
Ziel der experimentellen Untersuchungen war es, den Einfluss der Bedingungen der 
thermomechanischen Behandlung mit inkrementalen Verformungen auf das 
Mikrogefüge der TRIP-Stähle und folgend den Einfluss des Mikrogefüges auf die 
mechanischen Eigenschaften festzustellen.  
Bei der thermomechanischen Behandlung spielen viele Parameter, z.B. die 
Temperatur und die Dauer der Austenitisierungshaltezeit, die Temperatur der 
isothermischen Haltezeit während des bainitischen Haltepunktes und die 
Abkühlgeschwindigkeit eine wichtige Rolle. Wegen der besseren Optimierung der 
einzelnen Parameter wurden die Experimente in mehrere Teile gegliedert. 
Gleichzeitig wurde darauf Wert gelegt, dass die erreichten Ergebnisse im realen 
Prozess des Bohrungsdrückens bzw. im realen Prozess anderer ähnlicher 
Technologien, welche die inkrementalen Umformungsprozesse für die Herstellung 
der quasimassiven Teile nutzen, angewandt werden können. 
In der Anfangsetappe der Arbeit wurde eine Optimierung des niobfreien Stahls 
durchgeführt, welcher damit zum Ausgangswerkstoff erklärt wurde (Tab. 2.1). Die 
vorgeschlagenen Regime bei den anderen Varianten der chemischen 
Zusammensetzung der angeführten Stahlarten gingen von den anhand dieser 
Referenzlegierung erreichten Erkenntnissen aus. In der zweiten Stufe wurden die 
bisher erzielten Ergebnisse für die Erforschung des Verhaltens von Niobstahl 
eingesetzt. Insbesondere wurde ein Niobeinfluss auf den Verlauf der 
Phasenumwandlungen, das Kornwachstum und die Rekristallisation unter 
gegebenen technologischen Bedingungen beobachtet. In der dritten Etappe wurde in 
der Legierungsstrategie das Silizium durch Aluminium ersetzt. Dabei wurde die 
Aufmerksamkeit vor allem auf den Aluminiumeinfluss, auf die bainitische 
Umwandlung bei unterschiedlichen Bedingungen sowie auf seinen Einfluss auf die 
Restaustenitstabilisierung gerichtet. In der Endetappe der Arbeit wurde der 
Erkenntnistransfer in eine neue Anwendung durchgeführt. Mittels der neu 
entworfenen Technologien wurden mehrfach abgesetzte hohle Halbzeuge aus 
niedriglegiertem TRIP-Stahl hergestellt, wobei eine Prozesskette angewendet wurde, 
die die Vorteile  der Technologien des Bohrungsdrückens, des interkritischen 
Glühens und des Drückwalzens kombiniert.  
3.1 Anfangszustand des Materials  
Die im Experiment verwendeten Stähle wurden auf klassischem metallurgischem 
Weg im Induktionsofen ohne Anwendung der sekundären Metallurgie hergestellt. Sie 
wurden in Sandformen in Form eines klassischen Kegelstumpfes gegossen. Dadurch 
entstanden Ingots mit einem Gewicht von ca. 2,8 kg inklusive der Ingothaube. Das 
niedrige Gewicht und die Ingotmaße wurden so gewählt, damit die 
Werkstoffheterogenität im maximalen Umfang unterdrückt wird und damit die Bildung 
der Makrolunkerhohlräume und weiterer negativer, mit der Kristallisation größerer 
Schmelzvolumen verbundener Effekte verhindert wird. Durch den Einsatz dieser 
Ingots wurde auch eine ausreichende Verteilung der Einschlüsse, insbesondere der 
auf Schwefelbasis, erreicht. 
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Abb. 3.1: Ingot nach dem Abtrennen des 
Aufgusskopfes 
 
Abb. 3.2: Umschmieden des Ingots in der 
hydraulischen Presse  
Nach dem Abtrennen des Kopfes wurden die Ingots in Form eines 
Kegelstumpfes mit einem Durchmesser der unteren Grundfläche von 63 mm, einem 
Durchmesser der oberen Grundfläche von 49 mm und einer Kegelhöhe von 100 bis 
104 mm in der hydraulischen Presse bei einer Temperatur von 1150-850°C auf einen 
Stab mit einem Durchmesser von 20 mm umgeschmiedet (Abb. 3.1, Abb. 3.2). Für 
eine bessere Bearbeitbarkeit der Ingots folgte ihr Anlassen binnen 2 Stunden bei 
einer Temperatur von 550°C und einer Abkühlung im O fen. Aus den so hergestellten 
Halbzeugen wurden Probestücke in Längsachse für die thermomechanische 
Behandlung hergestellt. 
 
Abb. 3.3: Ausgangsstruktur des T1-Stahls gebildet von Ferrit und Perlit,  
Nital, Vergrößerung: 500x  
Die Ausgangsstruktur des Versuchswerkstoffes nach dem Ausglühen wurde bei 
allen Stahlarten von Ferrit und Perlit gebildet (Abb. 3.3). Der Perlitanteil und die 
Größe des Ferritkorns wurden durch Bildanalyse lichtmikroskopisch bestimmt. Bei 
allen drei Stahlarten wurden ähnliche Perlitanteile und Größen des Ferritkorns 
gemessen (Tab. 3.1). 
Stahl Ferritkorngröße [µm] Perlitanteil [%] 
C-Mn-Si (T1) 10,8 33  
C-Mn-Si-Nb (T2) 9,9 33 
C-Mn-Al (T3) 9,6 35 
Tab. 3.1: Ferritkorngröße und Perlitanteil im Ausgangswerkstoff  
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3.2 ZTU und UZTU Diagramme 
Bei der Entwicklung der Wärmebehandlung und der thermomechanischen 
Behandlung neuer Stahlarten ist es notwendig, die charakteristischen 
Umwandlungstemperaturen unter unterschiedlichen Abkühlungsbedingungen zu 
kennen. Es handelt sich insbesondere um die Anfangs- und Endtemperatur des 
Austenitisierungsintervalles, die Anfangstemperatur der Austenitumwandlung in Ferrit 
und die Anfangstemperatur der Zwischenstufen- und der Martensitumwandlung. Die 
nötigen Informationen können anhand von Dilatometermessungen oder anhand von 
Berechnungen aufgrund phänomenologischer Modelle ermittelt werden. 
Bei TRIP-Stählen ist die Kenntnis der genauen Temperaturabhängigkeit der 
Bildung einzelner Phasen für die Sicherung der erforderlichen Endeigenschaften der 
Werkstoffe in der Herstellung sehr wichtig. Insbesondere während der Abkühlung ist 
es notwendig, die Perlitnase zu meiden. Perlit ist in einem TRIP-Stahl-Gefüge 
unzulässig, da er den Kohlenstoffgehalt im Restaustenit und dadurch dessen 
Stabilität senkt. Gleichzeitig wird die Verformbarkeit negativ beeinflusst.  
Die experimentelle Feststellung der Umwandlungstemperaturen wurde anhand 
von Dilatometermessungen an einem Dilatometer der Fa. Bähr in einer inerten 
Atmosphäre durchgeführt. Die Proben hatten eine Zylinderform mit einem 
Durchmesser von 5 mm und einer Länge von 10 mm. Der Temperaturverlauf 
bestand aus der Aufheizung auf 950°C, einer 30-sekü ndigen Haltezeit, der 
Temperatursenkung auf 910°C und der folgenden Abküh lung auf Raumtemperatur 
(Abb. 3.4). Im Falle der Verformungsdiagramme (UZTU) wurde vor der Abkühlung 
auf Raumtemperatur eine Verformung der Probe mit ϕ = 0,7 mit einer 
Formänderungsgeschwindigkeit von 10s-1 durchgeführt. Anhand der 
Abkühlungskurven wurden die Umwandlungstemperaturen festgestellt (Abb. 3.4). Die 
Proben wurden mit Hilfe eines Lichtmikroskopes metallografisch dokumentiert und 
die Vickershärte unter einer Belastung von 10 N gemessen. 
 
 
Abb. 3.4: Erwärmung und Abkühlung während der Dilatometermessung 
Aus dem Vergleich der ZTU und UZTU Diagramme (Diagramm 3.1:, Diagramm 
3.2, Diagramm 3.3) ist zu erkennen, dass die Verformung den Anfang der 
Ferritumwandlung zu erheblich höheren Abkühlgeschwindigkeiten verschiebt. Bei der 
metallografischen Analyse des bei der Abkühlgeschwindigkeit von 90 K.s-1 
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markante Ferritinseln in der Martensitmatrix deutlich (Abb. 3.5), während im gleichen 
Stahl (T1) ohne Verformung der Ferritanteil wesentlich kleiner ist (Abb. 3.6). In den 
Stählen ohne Niobzusatz (T1 und T3) beschleunigt die Verformung auch die 
Perlitbildung. Dadurch kommt es zur Erweiterung des Zeitintervalls für die 
Perlitbildung. Die eingefügte Verformung verursachte bereits bei der 
Abkühlgeschwindigkeit von 3 K.s-1 eine erhebliche Ausscheidung von Perlitbereichen 
(Abb. 3.7). Im Gefüge ohne Verformung konnten keine so große Perlitkolonien 
beobachtet werden (Abb. 3.8). Bei der Martensitumwandlung ist dieses Phänomen 
umgekehrt. Die Umwandlung beginnt durch den Verformungseinfluss bei etwas 
niedrigeren Temperaturen (Diagramm 3.1, Diagramm 3.3). 
 
Diagramm 3.1: ZTU und UZTU Diagramm für den Stahl 0,2C-1,4Mn-1,8Si (T1) 
Im angeführten Fall, bei dem die thermomechanische Behandlung mit 
reduzierter Erwärmungstemperatur (950°C) angewendet  wurde, zeichnete sich kein 
wesentlicher Niobeinfluss ab. Als Grund wird der Einfluss der niedrigen 
Austenitisierungstemperatur angesehen, es kam zu keiner Lösung und folgenden 
Ausscheidung der Niobkarbide.  
Beim Stahl (T3), der bei gleichzeitiger Senkung des Siliziumanteils 
aluminiumlegiert wurde, wurde in dem ZTU Diagramm ohne Verformung eine 
Verengung der Ferrit-Perlit-Nase beobachtet (Diagramm 3.3). Dies wurde 
wahrscheinlich durch das Ersetzen des Siliziums durch Aluminium, welches einen 
geringen Einfluss auf die Ferritstabilisation ausübt, verursacht. Bei diesem Stahltyp 
kam es auch zur Erhöhung der Ms-Temperatur auf 408°C. Durch den 
Verformungseinfluss wurde die Perlitnase wieder erheblich ausgedehnt und die Ms-
Temperatur sank um 39°C.  
Der Bainitbereich wird in allen Diagrammen lediglich schätzungsweise aufgrund 
der Kenntnisse über die bainitische Umwandlung für diese Stahlarten 
veranschaulicht, weil es bei diesen Stahlarten bei der Dilatometermessung während 
der kontinuierlichen Abkühlung zu keiner wesentlichen Bainitbildung kommt. 
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Die Ergebnisse der Dilatometermessung wurden um eine Härtemessung nach 
Vickers bei einer Belastung von 10 N ergänzt (Abb. 3.11). Die hohen Härtewerte, um 
403 HV1, wurden wegen des Mischgefüges von Martensit und einem kleinen 
Ferritanteil erreicht, das bei der höchsten Abkühlgeschwindigkeit von 90 K.s-1 
entsteht. Die niedrigste Abkühlgeschwindigkeit von 0,1 K.s-1 verursachte die Bildung 
eines weichen Ferrit-Perlit-Gefüges mit einer Härte um 220 HV1. 
 
Diagramm 3.2: ZTU und UZTU Diagramm für den Stahl 0,2C-1,4Mn-1,8Si-Nb (T2) 
 
Diagramm 3.3: ZTU und UZTU Diagramm für den  Stahl 0,2C-1,4Mn-1,3Al (T3) 
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Abb. 3.5: Martensit-Ferrit-Gefüge des C-Mn-Si 
Stahls mit Verformung, 
Abkühlgeschwindigkeit 90K.s-1 
 
Abb. 3.6: Martensit-Ferrit-Gefüge des C-Mn-Si 
Stahl ohne Verformung, 
Abkühlgeschwindigkeit 90K.s-1 
 
Abb. 3.7: Mischgefüge aus Ferrit, Perlit, 
Martensit und Bainit des C-Mn-Si Stahls mit 
Verformung, Abkühlgeschwindigkeit 3 K.s-1 
 
Abb. 3.8 Mischgefüge aus Ferrit, Perlit, 
Martensit und Bainit des C-Mn-Si Stahls ohne 
Verformung, Abkühlgeschwindigkeit 3 K.s-1 
 
Abb. 3.9: Martensit-Ferrit-Gefüge des C-Mn-Al 
Stahls mit Verformung, 
Abkühlgeschwindigkeit 90 K.s-1 
 
Abb. 3.10 Martensitgefüge des C-Mn-Al Stahls 
ohne Verformung,  
Abkühlgeschwindigkeit 90 K.s-1 
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Abb. 3.11: Vickershärte der drei untersuchten Stähle 
Abkühldauer  
von  910°C auf 20°C  HV1  
[s] [K/s] Stahl T1 Stahl T2 Stahl T3 
10 89 403 366 309 
30 30 387 311 302 
100 9 294 281 260 
150 6 303 271 246 
300 3 260 232 228 
500 1,8 237 228 219 
1000 0,9 224 222 200 
3000 0,3 217 218 189 
10000 0,1 223 214 181 
Tab. 3.2: Ermittelte Werte der Vickershärte bei unterschiedlichen Zeiten der Abkühldauer 
3.2.1 Phänomenologische Modelle für Umwandlungstemperaturen 
In einigen Fällen fällt es schwer, eine zeitaufwendige Dilatometermessung für 
die Bestimmung der Temperaturen einzelner Umwandlungen durchzuführen. 
Stattdessen gibt es die Möglichkeit, zu ihrer Bestimmung sog. phänomenologische 
Umwandlungsmodelle, die in der Fachliteratur zu finden sind, anzuwenden. 
Eine mathematische Beschreibung der Gefügeentwicklung durch 
phänomenologische Modelle basiert auf Parametergleichungen, in denen die 
gewichteten Anteile nach der Intensität ihres Einflusses auf die gegebene 
Umwandlungsart entweder voneinander abgezogen oder addiert werden. Die 
Bestimmung dieser empirischen Modelle verläuft entweder experimentell, aufgrund 
der Messung einer großen Menge an Proben mit ähnlicher Zusammensetzung, oder 
die Modelle werden aufgrund einer statistischen Informationsbearbeitung aus 
verschiedenen Materiallisten aufgestellt. 
Der Geltungsbereich der phänomenologischen Modelle muss definiert werden. 
Die Grenzen dieses Intervalls werden überwiegend aus der Stahlart und der 
Behandlungsweise, für die sie berechnet wurden, abgeleitet. Ihre Begrenzung kann 
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von einer Reihe von Parametern, z.B. chemischer Zusammensetzung, 
Abkühlgeschwindigkeiten, Werkstoffabmessungen u.a. gegeben werden. 
Aufgrund einer Literaturrecherche wurden für die Beschreibung der 
untersuchten Stähle Modelle nach Choquet, Nippon Steel1, Nippon Steel2,  
Andrews, Steven, Suehiro, Rowland und Krauss ausgewählt (Tab. 3.3). Die 
Bestätigung der Gültigkeit der genannten Modelle für alle drei Stahlarten wurde 
anhand des Vergleichs mit dem Experiment durchgeführt, für welches mit Hilfe der 
Modelle folgende Umwandlungstemperaturen berechnet wurden (Abb. 3.12, Abb. 
3.13, Abb. 3.14): 
 
Ar3 – Anfangstemperatur  der Austenitumwandlung in Ferrit,  
Ar1 – Endtemperatur der Austenitumwandlung in Ferrit,  
Bs – Anfangstemperatur der bainitischen Umwandlung,  
Bx – erforderliche Temperatur für die Entstehung von x% von Bainit,  
Ms – Anfangstemperatur der Martensitumwandlung.  
 
Der geringste Einfluss der Legierungselemente kommt im Modell nach Choquet 
vor, bei dem nur der Einfluss des Siliziums als eines ferritbildenden Elements und 
der Einfluss des Kohlenstoffes und des Mangans als der Elemente, die zur 
Austenitstabilisierung verhelfen und dadurch die Ar3-Temperatur senken, in Betracht 
gezogen werden. Bei dem Nippon Steel1-Modell wird darüber hinaus noch der 
Phosphoreinfluss in Erwägung gezogen. In das erweiterte Nippon Steel2-Modell 
werden auch der Einfluss des Aluminiums und des Chroms als der ferritbildenden 
Elemente einbezogen. Die empirische Beziehung nach Andrews erfasst in den 
Berechnungen im Gegensatz zu den anderen Modellen auch eine große Menge 
anderer Legierungselemente, z.B. Titan und Arsen. 
 Modell Anmerkung 
Choquet [85] 
[°C]  Si60Mn62C527902A 3r +−−=  
- direkt nach dem 
Warmwalzen 
gekühlte Proben  
274,7P38Si65,7Mn516,1C879,4A r3 ++−−=   Nippon Steel 1 
[86], [°C]  Mn2,118C4,3504,706A 1r −−=   
Nippon Steel 2 
[86], [°C] Cr20Al40P287Si33Mn92C325901A 3r −+++−−=  
- abgeleitet von 
Proben mit 
Abkühlgeschwin-







W38,6As290Cr9,16Si1,29Ni9,16Mn7,10723A 1r ++++−−=  
Andrews [87] 
[°C] 
Mo7Si11Cr1,12Ni7,17Mn4,30C423539Ms −−−−−−=  
- gilt für Stahlarten 
mit einem 
Kohlenstoffgehalt  
< 0,6%  
 
Mo149Ni67Cr126Mn162C4861526Bs −−−−−=              
108BB s50 −=                                                                             
Steven [88] 
[F] 
 216BB s100 −=                                                                            
 
Suehiro [89], [F] Mn5,42C425718Bs −−=                                                          
Rowland [90], [F] W20Mo20Ni30Cr50Si20Mn60C600930Ms −−−−−−−=       
Krauss [91], [°C] Mo7Si11Cr1,12Ni7,17Mn4,30C423561Ms −−−−−−=    
Tab. 3.3: Modelle für die Ermittlung der Umwandlungstemperaturen  
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Eine häufige Komplikation besteht darin, dass die Anfangs- und Endtemperatur 
der Austenitumwandlung in Ferrit meist für den Gleichgewichtszustand, d.h. für sehr 
niedrige Abkühlgeschwindigkeiten, berechnet wird. Höhere Abkühlgeschwindigkeiten 
werden lediglich in einigen Modellen in Betracht gezogen (Nippon Steel1 und Nippon 
Steel2 ). 
Außer bei den Modellen Nippon Steel1 und 2, die für eine 
Abkühlgeschwindigkeit von 20 K.s-1 ausgelegt sind, wurden die Temperaturen 
einzelner Berechnungen mit dem bei der Dilatometermessung während der 
langsamsten Abkühlgeschwindigkeit 0,1 K.s-1 erreichten Wert verglichen (Abb. 3.12, 
Abb. 3.13, Abb. 3.14). 
Bei dem Stahl ohne Niobzusatz (T1) wurde anhand der Dilatometermessung 
eine Temperatur Ar3 = 800°C festgestellt. Mit dieser Temperatur können die 
Temperaturen in den Modellen nach Choquet und Andrews verglichen werden. 
Diesem Wert nähert sich am meisten das Modell nach Choquet an, bei dem ein Wert 
von 816°C berechnet wurde. Die nach Andrews berechn ete Temperatur unterschied 
sich von der experimentell festgestellten Temperatur um 64°C. Bei dem Stahl mit 
Niobzusatz (T2) wurde durch die Dilatometermessung die Temperatur Ar3 = 820°C 
festgestellt. Ein ähnliches Ergebnis wurde wieder mit dem Modell nach Choquet 
erreicht. Der Grund dafür ist sicherlich im Legierungstyp zu finden, denn die von dem 
Modell berücksichtigten Hauptlegierungselemente in beiden Stahlarten stellen 
Mangan und Silizium dar. Andere Elemente sind nur in sehr geringfügigen Mengen 
enthalten. Im aluminiumlegierten Stahl (T3) wurde durch die Dilatometermessung 
ebenfalls eine Temperatur Ar3 = 800°C festgestellt. Keine der mit den Modellen 
berechneten Temperaturen nähert sich dieser Temperatur an. Im Modell nach 
Choquet wird der Aluminiumeinfluss nicht berücksichtigt. 
Die nur für die Abkühlgeschwindigkeit von 20K.s-1 bestimmten Modelle Nippon 
Steel 1 und 2 konnten nicht direkt mit den experimentell festgestellten Werten 
verglichen werden, da für diese Abkühlgeschwindigkeit kein Experiment durchgeführt 
wurde. Die errechneten Ergebnisse werden im ZTU-Diagramm zwischen den 9K/s- 
und 30 K/s-Verläufe angeführt, und somit kann ein grafischer Vergleich erfolgen 
(Abb. 3.12, Abb. 3.13).  
Die Ar1-Temperatur wurde lediglich nach zwei Modellen berechnet: nach Nippon 
Steel 1 und nach Andrews. Bei dem Nippon Steel 1-Modell wird im Gegensatz zum 
Modell nach Andrews, bei dem eine größere Menge der Legierungselemente 
berücksichtigt wird, nur der Kohlenstoff- und der Manganeinfluss in Betracht gezogen 
(Tab. 3.4). 
Die Berechnungen der Bs-Temperatur gelten für TRIP-Stähle nur abschätzend. 
Die bainitische Umwandlung in TRIP-Stählen verläuft meistens im Bereich der 
isothermischen Haltezeit, bei Temperaturen um die 400°C. In den Berechnungen 
wurde diese Tatsache nicht berücksichtigt (Tab. 3.4).  
Für die Feststellung der Ms-Temperatur wurden drei Modelle verwendet – das 
Andrews-, das Rowland- und das Krauss-Modell. In allen Modellen werden die 
vorhandenen Elemente Kohlenstoff, Mangan, Nickel, Chrom, Silizium und Molybdän 
eingesetzt. Das größte Gewicht wird auf den Kohlenstoff- und Mangangehalt gelegt. 
Darüber hinaus wird im Modell nach Rowland auch mit dem Wolframeinfluss 
gerechnet. Bei dem Stahl ohne Niobzusatz (T1) wurde experimentell die Temperatur 
Ms = 390°C festgestellt. Der geringste Unterschied zw ischen der berechneten und 
der ermittelten Temperatur, 3°C, wurde bei dem Mode ll nach Andrews beobachtet. 
Im Modell nach Rowland war die Ms-Temperatur um 30°C niedriger als die 
gemessene Temperatur. Im Modell nach Krauss war sie hingegen um 25°C höher. 





Temperatur   
[°C] 
Abweichung von der 
gemessenen 
Temperatur [%]  
Temperatur-
Bezeichnung  
T1 T2 T3 T1 T2  T3 T1 T2 T3 
Choquet 
[85] Ar3 817 809 675 800 820 800 2 1,3 15,6 
Ar3 752 746 651 - - - - - - Nippon 
Steel 1 [86] Ar1 467 462 443 - - - - - - 
Nippon 
Steel 2 [86] Ar3 767 761 738 - - - - - - 
Ar3 864 861 1295 800 820 800 8 5 61,8 
Ar1 761 759 707 653 640 670 16,5 18,6 5,5 
Andrews 
[87] 
Ms 387 385 404 390 385 403 0,8 0 0,2 
Bs 642 638 624 - - - - - - 
B50 582 578 564 - - - - - - 
Steven 
[88] 
B100 522 518 504 - - - - - - 
Suehiro 
[89] Bs 570 567 545 - - - - - - 
Rowland 
[90] Ms 361 359 379 390 385 403 7,4 6,8 5,9 
Krauss 
[91] Ms 415 412 412 390 385 403 6,4 7 2,2 
Tab. 3.4: Vergleich der berechneten Ergebnisse der Umwandlungstemperaturen nach 
phänomenologischen Modellen mit den gemessenen Temperaturen  
 
Abb. 3.12: Vergleich der nach phänomenologischen Modellen berechneten Ergebnisse mit dem 
experimentell festgestellten ZTU-Diagramm des TRIP-Stahls 0,2C-1,4Mn-1,8Si (T1) ohne 
Verformung  
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Abb. 3.13: Vergleich der nach phänomenologischen Modellen berechneten Ergebnisse mit dem 
experimentell festgestellten ZTU-Diagramm des TRIP-Stahls 0,2C-1,4Mn-1,8Si-Nb (T2) ohne 
Verformung 
 
Abb. 3.14: Vergleich der nach phänomenologischen Modellen berechneten Ergebnisse mit dem 
experimentell festgestellten ZTU-Diagramm des TRIP-Stahls 0,2C-1,4Mn-1,3Al (T3) ohne 
Verformung 
Die größten Übereinstimmungen mit dem Experiment wurden mit dem Modell 
nach Andrews bei dem Stahl mit Niobzusatz (T2), bei dem die Ms-Temperatur 
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praktisch identisch mit dem Ergebnis der Dilatometermessung war, erreicht. In der 
Berechnung nach Rowland wurde eine um 26°C niedrige re und im Modell nach 
Krauss eine um 27°C höhere Temperatur festgestellt (Abb. 3.12, Abb. 3.13, Tab. 
3.4). Bei der dritten mit Aluminium legierten Stahlart (T3), unterscheidet sich die 
berechnete Ms-Temperatur von der experimentell festgestellten um 1°C im Modell 
nach Andrews und um 9°C im Modell nach Krauss (Abb.  3.14). Im Modell nach 
Rowland war die berechnete Temperatur um mehr als 24°C niedriger (Tab. 3.4).  
Aus den erstellten ZTU- und UZTU-Diagrammen geht hervor, dass im 
Vergleich zu den C-Mn-Si- (T1) und C-Mn-Si-Nb-Stählen (T2) der Ersatz des 
Siliziums durch Aluminium bei dem C-Mn-Al-Stahl (T3) eine Verengung des Intervalls 
zwischen der Ar3- und Ar1-Temperatur verursachte. Eine Verengung des Intervalls 
zwischen der Ar3- und der Ar1-Temperatur ist unerwünscht, da aufgrund der 
verkürzten Zeitdauer zu wenig Ferrit, eine Hauptkomponente im TRIP-Gefüge, 
gebildet werden kann. Bei dem Stahl (T3) wurde ein Anstieg der Ms-Temperatur um 
13°C im Vergleich zu dem C-Mn-Si-Stahl (T1) und um 18°C im Vergleich zu dem C-
Mn-Si-Nb-Stahl (T2) beobachtet. Der Anstieg der Ms-Temperatur muss beim 
Entwerfen von Parametern der bainitischen Umwandlung berücksichtigt werden, da 
die bainitische Umwandlung bei TRIP-Stählen im Temperaturintervall von 400 bis 
450°C verläuft. Aus diesem Grund ist es notwendig, höhere Temperaturen der 
bainitischen Umwandlung zu wählen, die nicht unbedingt zu einer ausreichenden 
Restaustenitstabilisierung führen müssen. Daraus folgt, dass für die 
Wärmebehandlung oder die thermomechanische Behandlung mit dem Ziel, ein 
geeignetes Mehrphasengefüge für den folgenden TRIP-Effekt während der 
Kaltverformung zu erreichen, die Stähle T1 und T2 günstiger sind.  
Der Vergleich der während der Dilatometermessung gemessenen Werte mit 
den mittels der phänomenologischen Modelle berechneten Werten zeigt, dass es nur 
dann zu einer Übereinstimmung zwischen Modell und Messung kommt, wenn alle 
Legierungselemente des Werkstoffes in Betracht gezogen werden.  
Zum Beispiel wurde bei dem Modell nach Choquet für die Berechnung der Ar3-
Temperatur eine sehr gute Übereinstimmung mit den berechneten Werten bei dem 
C-Mn-Si-Stahl (T1) und dem C-Mn-Si-Nb-Stahl (T2) erreicht. Bei dem C-Mn-Al-Stahl 
(T3) wurde jedoch ein großer Unterschied festgestellt, weil das Modell nach Choquet 
nicht mit Aluminiumeinfluss rechnet. Andererseits wird auch keine Übereinstimmung 
zwischen der Messung und dem Modell erreicht, wenn eine zu große Menge der 
Legierungselemente eingerechnet wird, wie es bei dem Modell nach Andrews für die 
Berechnung der Ar3-Temperatur der Fall ist. Daraus folgt, dass es für das Erzielen 
der richtigen Ergebnisse notwendig ist, Modelle zu verwenden, die die gegebene 
Legierungsstrategie und die gegebenen Bedingungen der Behandlung in Betracht 
ziehen.  
3.3 Untersuchung der Hochtemperaturkorrosion  
Während der Wärmebehandlung bzw. thermomechanischen Behandlung wird das 
Halbzeug den Bedingungen der Hochtemperaturoxidation ausgesetzt. Verschiedene 
Werkstoffe reagieren auf unterschiedliche Art und Weise auf diese Bedingungen. Bei 
einigen Werkstoffen kommt es zur Bildung einer Passivschicht, bei anderen zu 
unterschiedlicher Intensität der Korrosionsschädigung und zur Zunderbildung. Das 
Ziel des Experiments ist ein Vergleich des Einflusses der Erwärmungstechnologien 
auf die Oberflächenzunderbildung während der thermomechanischen Behandlung im 
Bohrungsdrückprozess (Abb. 3.15) bei drei kohlenstoffarmen, unterschiedlich 
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legierten Stählen – C-Mn-Si (T1), C-Mn-Si-Nb (T2) und C-Mn-Al (T3) (Abb. 3.16), 
[92], [93].  
 
 
Abb. 3.15: Ansicht in den Arbeitsraum der 
Maschine BDM 2000 [80] 
Abb. 3.16: Versuch zur Parametereinstellung 
der Induktionserwärmung für die 
Optimierung des Temperaturfeldes und der 
technologischen Eigenschaften des 
Halbzeugs  
In diesem neu entwickelten Verfahren der thermomechanischen Behandlung 
wird die Integration der Anlage zur Halbzeugerwärmung unmittelbar in der 
Umformmaschine vorgenommen, sodass das Temperaturfeld des Halbzeugs (Abb. 
3.16) und dadurch auch seine technologischen Eigenschaften lokal modifiziert 
werden können [94], [95]. Für den Anlagenentwurf und für die Vorhersage der 
Degradationsprozesse und die Qualität der unter der Oberfläche liegenden Schichten 
war es u.a. notwendig festzustellen, welchen Einfluss die Erwärmungsart und –dauer 
nicht nur auf die Kinetik des Temperaturfeldes und auf die gleichmäßige 
Durchwärmung des Querschnitts, sondern auch auf die Intensität der Zunderbildung 
und die Kinetik des Entkohlens hat [96], [97]. Die durch Experimente gewonnenen 
Ergebnisse werden für die Wahl der Parameter der Anlage für die 
Induktionserwärmung eingesetzt. Zugleich wurde in Erwägung gezogen, ob bzw. 
welche Anlage zur Zunderentfernung verwendet werden muss. 
3.3.1 Hochtemperaturoxidation  
Die Oberflächenoxidation der Metalle während der Erwärmung auf 
Umformtemperaturen, sowohl im Bereich der Warmumformung als auch im Bereich 
der Halbwarmumformung, ist eine typische heterogene Reaktion, die an der Grenze 
der festen Metallphase und des korrosiven Gasmediums verläuft. 
Der Oxidationsvorgang stellt einen komplizierten Vorgang dar. Dieser hängt von 
einer großen Anzahl an Parametern ab, die i.d.R. zeitveränderlich sind, was vor 
allem für Fälle der dynamischen Erwärmung gilt. Bei der Hochtemperaturkorrosion 
der Metalle hängt dieser Prozess insbesondere von den mechanischen und 
chemischen Eigenschaften der Oxidschicht, deren Homogenität, Durchdringbarkeit, 
Kompaktheit und einer Reihe weiterer Faktoren ab. Der Korrosionsvorgang 
durchläuft drei Stadien. Nach der oberflächlichen Absorption der Atome, deren 
Ionisation und Übergang in die Korrosionsschicht verläuft eine Diffusion der 
reagierenden Stoffe und der Elektronen in der Schicht. Anschließend kommt es zur 
Absorption und zur Reaktion der ionisierten Gase mit den Metallkationen.  
3.3.2 Zunderbildung in TRIP-Stählen 
Bei der Hochtemperaturoxidation werden auf dem Stahlhalbzeug drei Oxidarten 
gebildet – FeO, Fe3O4 und Fe2O3 (Abb. 3.17), [98]. An der Metalloberfläche wächst 
das FeO, welches als Wüstit bezeichnet wird. Es hat ein kubisch flächenzentriertes 
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Gitter und die niedrigste Sauerstoffkonzentration. Die Diffusion des Eisens zur 
Oberfläche geschieht hauptsächlich über Leerstellen. 
 
Abb. 3.17: Schema der während der Korrosion von  20MoCrS4 entstehenden 
Oxidationsschicht, T =1150°C 
Das Oxid der mittleren Schicht, Fe3O4, hat eine Spinellstruktur und wird als 
Magnetit bezeichnet. In seinem Gefüge befinden sich unbesetzte oktaedrische und 
tetraedrische Lagen und Elektronen. Das Wachstum wird durch Diffusion der 
Eisenkationen ermöglicht. 
Die äußere Schicht wird von Hämatit Fe2O3 mit rhomboedrischem Gefüge, 
welches Gitterleerstellen O2- beinhaltet, gebildet [99]. 
Die Zusammensetzung der komplexen Oxidationsschicht, die in der technischen 
Praxis als Zunder bezeichnet wird, wird mit der Temperatur verändert. Im 
Temperaturbereich unterhalb von 570°C wird die Oxid ationsschicht von Magnetit, auf 
dem eine Hämatitschicht wächst, gebildet [100]. Die Oxidationsgeschwindigkeit wird 
von dem Magnetitwachstum und der Diffusionen der Eisenionen bestimmt. An der 
Grenze des Zunders mit dem Metall kann sich eine dünne FeO-Schicht befinden. 
Oberhalb einer Temperatur von 570°C wird die Oxidat ionsschicht insbesondere von 
Wüstit, auf dem dünne Magnetit- und Hämatitschichten vorkommen, gebildet. Den 
bestimmenden Vorgang stellt in diesem Fall das Wachsen der FeO-Schicht dar, in 
welche Fe2+-Ionen diffundieren [101]. 
Die einzelnen Legierungs- und Begleitelemente in den Stählen üben dank den 
sich dynamisch ändernden Bedingungen des instationären Verfahrens der 
Hochtemperaturoxidation unterschiedlichen Einfluss auf den Zunderbildungsprozess 
aus. Der Kohlenstoff im Eisen erhöht die Hochtemperaturbeständigkeit des Stahls, 
indem er den Bereich der Magnetitstabilität zu höheren Temperaturen verschiebt, 
wodurch die Zunderschicht mit Fe3O4 angereichert wird, welches sich durch bessere 
Eigenschaften auszeichnet als FeO. 
Zu den bedeutenden Korrosionschutzlegierungselementen gehört das Silizium, 
welches eine große Affinität zum Sauerstoff aufweist. Es geht vorrangig in die 
Oxidationsschicht über, wo es in Gestalt von Siliziumoxid oder Fayalit vorkommt. 
Diese Verbindungen treten entweder als selbständige Schichten auf oder sie bilden 
eine Zwischenschicht. Durch ihre wirksame Verhinderung der Ionendiffusion senken 
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sie wesentlich die Oxidationsgeschwindigkeit. Die Schutzwirkungen des Siliziums 
werden bei unlegierten Stählen nur bis zu Temperaturen von 1000-1100°C 
beobachtet. Oberhalb dieser Temperatur kommt es zur Bildung des Eutektikums 
FeO-Fayalit, das zur Destruktion der Schutzschichten führt [102]. 
Als der wichtigste Zusatz zur Senkung des Stahlabbrandes wird Chrom 
betrachtet, welches hoch schützende Spinellstrukturen des FeCr2O4-Typs bildet. Die 
Spinellstrukturen zeichnen sich als gute Diffusionsbarrieren gegen den Austausch 
der Eisen- und Sauerstoffionen aus. Bei steigender Temperatur ist es notwendig, 
durch einen höheren Chromgehalt die Oxidation auf einem niedrigen Stand zu halten 
[102]. Dies ist jedoch bei den angeführten Legierungsstrategien nicht möglich. 
Da in realen technologischen Prozessen, die von einer Reihe weiterer 
Bedingungen, unter anderem auch der Anwesenheit anderer Legierungselemente, 
gesteuert werden, wurde ein Modellversuch der Hochtemperaturoxidation 
durchgeführt. 
Es wurden drei Erwärmungstemperaturen bei drei verschiedenen 
Dauerhaltezeiten geprüft. Die Parameter des Versuchs wurden so gewählt, dass ein 
ganzes Spektrum realer Technologien abgedeckt wurde und gleichzeitig ein 
Vergleich des klassischen Verfahrens der externen Aufwärmung abseits der 
Umformungsanlage mit dem technologischen Verfahren möglich wäre, in dem die 
Anlage für die Steuerung des Temperaturfeldes des Halbzeugs unmittelbar in der 
Umformanlage integriert ist. 
Für die Simulation der 
Temperatursteuerung in der 
Umformanlage wurde eine schnelle, 60-
sekündige Aufwärmung auf die 
erforderliche Versuchstemperatur 
modelliert. Danach erfolgte eine 
Haltezeit auf der Temperatur von 20 
bzw. 40 Sekunden. Die Bedingungen der 
derzeitigen klassischen externen 
Aufwärmung wurden mit einer Haltezeit 
von 300 Sekunden auf der erforderlichen 
Temperatur modelliert. 
Das vorprogrammierte Temperaturregime wurde im Dilatometer der Fa. Bähr 
durch eine Induktionserwärmung unter atmosphärischen Bedingungen realisiert. 
(Abb. 3.18). Die zylindrischen Versuchsproben mit einem Durchmesser von 5 mm 
und einer Länge von 10 mm wurden vor Beginn und nach Ende des Versuchs 
gewogen. Die Auswertung wurde mit Hilfe der Lichtmikroskopie um eine 
metallografische Analyse ergänzt und der Einfluss der Entkohlung auf die 
Eigenschaften der Oberflächenschicht in einem Mikrohärteprofil dokumentiert. 
3.3.2.1 Einfluss der Temperatur und der Haltezeit auf die Zunderbildung in 
TRIP-Stählen  
Die Analyse des Einflusses der Temperatur und der Haltezeit auf die Zunderbildung 
wurde in zwei Schritten durchgeführt. Im ersten Schritt sollte die Veränderung des 
Probengewichtes (Abb. 3.19) und im zweiten Schritt das Anwachsen der 
Oxidationsschicht festgestellt werden (Abb. 3.20, Abb. 3.21, Abb. 3.22).  
Bei einer Temperatur von 750°C kam es bei keinem Ty p der untersuchten 
Stähle zu einem wesentlichen Gewichtsanstieg. Das größte Anwachsen um 0,5 
 
Abb. 3.18: Untersuchung  
der Hochtemperaturoxidation 
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mg/cm2 wurde im aluminiumlegierten Stahl C-Mn-Al (T3) während der Haltezeit von 
300 Sekunden festgestellt.  
Bei einer Temperatur von 950°C wurde das größte Anw achsen wieder im Falle 
des aluminiumlegierten Stahls beobachtet. Der Gewichtsunterschied zwischen den 
Haltezeiten 20 und 300 Sekunden betrug 0,9 mg/cm2. Bei den Stählen  C-Mn-Si (T1) 
und C-Mn-Si- Nb (T2) war die Gewichtszunahme wesentlich geringer und bewegte 
sich im Bereich von 0,3 bis 0,7 mg/cm2.  
Große Gewichtszunahmen wurden bei einer Temperatur von 1150°C 
festgestellt, wobei die größte Zunahme bei dem Stahl C-Mn-Si-Nb (T2) erreicht 
wurde. Der Gewichtsunterschied zwischen den Haltezeiten 20 und 300 Sekunden 
betrug 5,1 mg/cm2. 
Zur Messung der Zunderschichtdicke  wurde die Lichtmikroskopie verwendet. 
Bei einer Temperatur von 750°C wurde kein wesentlic hes Anwachsen der 
Zunderschichtdicke beobachtet. Bei den Stählen C-Mn-Si (T1) und C-Mn-Al (T3) 
wurde bei einer Haltezeit von 300 s eine Schicht mit der Dicke von 3,3 µm gemessen 
(Abb. 3.20). Im Stahl C-Mn-Si-Nb (T2) wurde unter den gleichen Bedingungen eine 
1,5-mal dickere Schicht beobachtet.  
 
 
Abb. 3.19: Einfluss der Temperatur und der Haltezeit auf die Gewichtszunahme der TRIP-Stähle 
in [mg/cm2] während der Oxidation  
Experimentelle Vorgehensweise 69 
 
Abb. 3.20: Schichtdicke und Mikrogefüge des C-Mn-Al-Stahls (T3) nach einer Haltezeit von 300 
Sekunden bei einer Temperatur von 750°C 
 
Abb. 3.21: Schichtdicke und Mikrogefüge des C-Mn-Al-Stahls (T3) nach einer Haltezeit von 300 
Sekunden bei einer Temperatur von 1150°C 
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Abb. 3.22: Einfluss der Temperatur und der Haltezeit auf die Zunderbildung in TRIP-Stählen 
Bei einer Temperatur von 950°C war bereits der Einf luss der Haltezeit zu 
beobachten, insbesondere beim Stahl C-Mn-Al (T3), bei dem während der Haltezeit 
von 300 Sekunden die Zunderschicht bereits eine Dicke von 14,6 µm erreichte.  
Bei einer Temperatur von 1150°C kam es zu einer mar kanten Bildung der 
Zunderschicht während aller Haltezeiten bei allen drei Stählen. Das größte 
Anwachsen wurde beim Stahl C-Mn-Si-Nb (T2) festgestellt, wobei es bei der 
Verlängerung der Haltezeit von 20 auf 300 Sekunden zu einem vierfachen 
Anwachsen der Zunderschicht kam.  
Bei dem C-Mn-Al-Typ (T3) wurde, ähnlich wie bei dem C-Mn-Si-Typ (T1), ein 
ungefähr doppelter Anwuchs festgestellt (Abb. 3.21). Die Oxidationsschicht wird im 
Falle einer so dicken Schicht wie beim Stahl T2 bereits von allen drei Oxidtypen 
gebildet – Wüstit, Magnetit, Hämatit. 
Durch die Versuche zur Hochtemperaturkorrosion sollte unter anderem ermittelt 
werden, wie sich eine Induktionserwärmung direkt in der BDM2000, im Vergleich zur 
Technologie des Bohrungsdrückens ohne Induktionserwärmung in der Maschine, auf 
die Stärke der Zunderschicht auswirkt.  
Für die Simulation der Induktionserwärmung in der BDM2000 wurden die 
Proben im Dilatometer auf 750 und 950°C erwärmt. Di ese relativ niedrigen 
Temperaturen reichen aus, da eine reibungslose Weiterbearbeitung der Proben ohne 
Wärmeunterbrechung direkt in der BDM2000 erfolgen kann. Bei allen drei Stahlarten 
wurde eine Zunderschicht von max. 14,6 µm ermittelt. Diese Stärke der 
Zunderschicht kann für eine Weiterbearbeitung in der BDM2000 toleriert werden. 
Um das Bohrungsdrücken ohne Induktionserwärmung in der BDM2000 zu 
simulieren, war es notwendig, die Proben im Ofen auf 1150°C zu erwärmen, da beim 
Transport der Proben vom Ofen in die Bohrungsdrückmaschine ca. 200°C 
Wärmeverlust entstehen. 
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Beim Ausmessen der Zunderschichten der bei dieser Temperatur geprüften 
Proben ergaben sich wesentlich höhere Werte als bei den niedrigeren Temperaturen 
(Abb. 3.22). Bei dem Stahl T2 wurde eine Zunderschichtdicke von 120 µm 
gemessen. Das ist für eine kontinuierliche Weiterbearbeitung zuviel, da aufgrund der 
sehr hohen Zunderschicht am fertigen Halbzeug eine schlechte Oberflächenqualität 
entsteht. 
3.3.2.2 Einfluss des Entkohlens auf die Härte in der Oberflächenschicht  
Im Einklang mit den theoretischen Annahmen kam es durch die Erwärmung zum 
Entkohlen der Oberflächenschicht. Zur Feststellung dieses Einflusses wurde an den 
Rändern der Proben eine Mikrohärtemessung bis zu einer Tiefe von 1 mm im 
Querschnitt durchgeführt. 
Nach den Temperatur-Zeit-Zyklen von 750°C/20 s und 750°C/40 s wurde bei 
den Stählen T1 und T2 ein ähnliches Verhalten mit einer Mikrohärte um 2500 HV0,1 
in einer Tiefe von 0,2 bis 1 mm beobachtet. Bei der Haltezeit von 300 Sekunden kam 
es zum Anstieg des Mikrohärtewertes auf 300 HV0,1 im gesamten Verlauf der 
Messung (Abb. 3.23:). Dieser Anstieg wurde von dem Gefüge nach dem 
Härteprozess verursacht. In dem Stahl T3 war die Mikrohärte bei allen drei 
Haltezeiten oberhalb einer Tiefe von 0,3 mm gleich, ca. 250 HV0,1 (Abb. 3.24). 
 
Abb. 3.23: Mikrohärteverlauf bei einer Temperatur von 750°C in  dem Stahl T1  
 
Abb. 3.24: Mikrohärteverlauf bei einer Temperatur von 750°C in  dem Stahl T3  
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Bei einer Temperatur von 950°C wurde bei den Stähle n T1 und T2 das gleiche 
Verhalten während der drei untersuchten Haltezeiten beobachtet. Das entstandene 
Gefüge mit einer Mikrohärte im Bereich von 350-400 HV0,1 wurde von Ferrit und 
Martensit gebildet (Abb. 3.25). Obwohl es sich bei dem Stahl T3 um ein 
metallografisch gleiches Gefüge handelte (Abb. 3.26), wurde eine niedrigere 
Mikrohärte, ca. 300 HV0,1, festgestellt. Dies wurde dadurch verursacht, dass der 
Aluminiumeinfluss auf die Mischkristallhärtung niedriger war, als es bei Silizium der 
Fall war. 
 
Abb. 3.25: Mikrohärteverlauf bei einer Temperatur von 950°C in  dem Stahl T2  
 
 
Abb. 3.26: Mikrohärteverlauf bei einer Temperatur von 950°C in  dem Stahl T3  
Bei einer Temperatur von 1150°C wurde im Stahl T1 i m Gefüge der Probenmitte 
Martensit beobachtet, der aufgrund des Entkohlens an den Rändern teilweise durch 
Ferrit ersetzt wurde. Deshalb kam es bei einer Haltezeit von 300 Sekunden zu einer 
wesentlichen Senkung der Mikrohärte in der Oberflächenschicht. Dieser Verlauf der 
Mikrohärte wurde bei allen untersuchten Stahlarten beobachtet (Abb. 3.27, Abb. 
3.28).  
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Abb. 3.27: Mikrohärteverlauf bei einer Temperatur von 1150°C in dem Stahl  T1  
Aus den gemessenen Ergebnissen folgt, dass es bei den 
Erwärmungstemperaturen 750°C und 950°C zu keiner we sentlichen Entkohlung in 
der Oberflächenschicht kam. Die Entkohlung wird erst bei einer Temperatur von 
950°C und einer Haltezeit von 300 s deutlich sichtb ar, und zwar nur bei dem C-Mn-
Si-Nb-Stahl (T2), wo eine Entkohlung mit einer Tiefe von ca. 0,4 mm beobachtet 
wurde. Die Erwärmungstemperatur von 1150°C verursac hte eine Entkohlung bis zu 
einer Tiefe von ca. 0,5 mm bei allen drei untersuchten Haltezeiten. 
 
 
Abb. 3.28: Mikrohärteverlauf bei einer Temperatur von 1150°C in dem Stahl  T3  
Die Untersuchung der Hochtemperaturkorrosion zeigte, dass niedrige 
Erwärmungstemperaturen von 750°C und 950°C für die Anwendung in der neu zu 
entwickelnden Induktionserwärmung in der Bohrungsdrücktechnologie für alle drei 
untersuchten Stahlarten geeignet sind, da bei diesen Temperaturen kein 
wesentlicher Anstieg der Zunderschichtbildung beobachtet wurde und es auch zu 
keiner markanten Oberflächenentkohlung kam. Aus diesem Grund wird es bei 
Anwendung dieser Erwärmungstemperaturen nicht notwendig sein, eine Anlage für 
die Beseitigung der Zunderschicht oder der entkohlten Schicht einzuplanen. Eine 
Erwärmungstemperatur von 1150°C ist aufgrund der Er höhung der 
Zunderschichtdicke nicht mehr geeignet. 
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3.4 Modellhafte thermomechanische Behandlung  
Um die modellhafte Umformung den Bedingungen des realen Prozesses 
anzunähern, wurden die Proben auf einem 
Thermomechanik-Simulator einer Verformung in 
inkrementellen Schritten unterzogen, wobei jeder 
Schritt eine Verformungskombination durch Zug- und 
Druckbelastung darstellte.  
Die Proben wurden aus geschmiedetem 
Stabhalbzeug hergestellt (Abb. 3.29). Die Temperatur 
wurde durch ein Thermoelement gemessen. Der 
Durchmesser der stufenweise optimierten Probe 
betrug 10 mm und ihre Messlänge 18,3 mm (Abb. 3.30). 
 
Abb. 3.30: Probe für den thermomechanischen Simulator 
3.4.1 Thermomechanischer Simulator  
Die Proben wurden auf einem 
thermomechanischen Simulator bearbeitet 
(Abb. 3.31). Sie wird durch einen direkten 
Stromdurchfluss widerstandserwärmt und 
die Temperatur mit Hilfe der 
Thermoelemente des K-Typs auf der Basis 
Ni-Cr-Ni in der Mitte der Messlänge 
gemessen. Eine eventuell notwendige 
Probenabkühlung während des Versuches 
kann durch vorhandene Anschlüsse, 
Wasser, Stickstoff oder Luft, vorgenommen 
werden. Der Simulator ermöglicht die 
Verwendung einer Kraft bis zu 250 kN und 
verschiedener Verformungsarten z.B. Zug, 
Druck, Torsion und deren Kombinationen. 
Die maximal nutzbare Geschwindigkeit der 
elektronisch geregelten Kolbenbewegung 
während der TMB-Simulationen beträgt 
1000 mm/s. Der Temperatur- und der 
Verformungsverlauf sind frei 
programmierbar und werden während des 
Versuchs gemessen. Die Datenerfassung 
 
Abb. 3.29: Probe vor und nach  
der TMB  
 
Abb. 3.31: Thermomechanischer Simulator  
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wird durch eine digitale mehrkanalige Messelektronik realisiert. Die entstehenden 
Kräfte werden registriert und ergaben sich je nach Werkstoff. Die Verformung der 
Probe wird durch die eingestellte Kolbenbewegung durchgeführt.  
3.4.2 Auswerteverfahren  
Die Auswertung der thermomechanischen Modi erfolgte aufgrund der 
metallografischen Bewertung des Gefüges und der festgestellten mechanischen 
Eigenschaften. Die Phasenanteile wurden durch eine Bildanalyse bestimmt und der 
Restaustenit wurde durch eine Röntgendiffraktionsphasenanalyse bzw. eine 
Bildanalyse gemessen. Die mechanischen Eigenschaften wurden durch 
quasistatische Zug- und Kerbschlagbiegeversuche ermittelt. 
3.4.2.1 Metallografische Bewertung des Gefüges 
Die metallografische Bewertung wurde zuerst mit Hilfe eines Lichtmikroskopes auf 
den mit Nital (2%-prozentige HNO3-Lösung in Äthylalkohol) geätzten Längsschliffen 
durchgeführt. Die Bestimmung der einzelnen Phasen in TRIP-Stählen ist 
verhältnisgemäß kompliziert und arbeitsaufwendig. Aus diesem Grund war es 
notwendig, eine spezielle, für diese Stahlarten geeignete Ätztechnik zu verwenden 
[104], [105], [106]. Zur Hervorhebung des Restaustenits wurde ein Zweischrittätzen, 
zuerst in Nital und danach in einer 10-prozentigen wässrigen Na2S2O5-Lösung 
verwendet. Zum Vergleich wurde ein Farbätzen in KLEMM (50 ml übersättigter 
wässriger Na2S2O3-Lösung und 1g K2S2O5) ausprobiert. KLEMM, ebenso wie das 
Zweischrittätzen, verursacht, dass der Restaustenit auf dem Lichtmikroskopbild weiß 
erscheint. Für die Detailanalyse des ultrafeinen Gefüges wurden auch ein 
Rasterelektronen-, ein Transmissions- und ein Konfokallasermikroskop verwendet.  
Durch die quantitative Gefügebewertung wurden der Ferrit- und 
Restaustenitanteil festgestellt und die Ferritkorngröße bestimmt. An ausgewählten 
Proben wurde der Restaustenitanteil durch Röntgendiffraktionsphasenanalyse 
bestimmt. 
3.4.2.2 Röntgendiffraktionsphasenanalyse  
Die RA-Bestimmung wurde mithilfe 
der Röntgendiffraktionsphasenanalyse 
ermittelt. Diese Analyse wurde an 
ausgewählten thermomechanisch 
behandelten Proben durchgeführt, 
welche ein Ferrit-Bainit-Gefüge mit 
Restaustenitanteilen aufwiesen. Die 
Messung wurde am Diffraktometer 
AXS Bruker D8 mit der Strahlung 
CoKα (λ=0,179021 nm) durchgeführt 
(Abb. 3.32). Zur Registrierung der 
Beugungsimpulse wurde ein 
Flächendetektor verwendet. Durch die 
Integration längs des radialen Profils 
der Diffraktionspeaks kann mit Hilfe 
des zweidimensionalen Detektors der 
Röntgenstrahlung ein eindimensionales Diffraktogramm erreicht werden. 
Aus der Messung wurden radiale Profile sowie 2D-Diffraktogramme erstellt. 
Weiterhin wurden während der Messung die Intensität des ersten und des zweiten 
 
Abb. 3.32: Goniometer des Diffraktometers 
AXS Bruker D8 
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Peaks der jeweiligen Phase und ihre Winkellage der Reflexe ermittelt. Aus diesen 
Messungen wurde aufgrund des Verhältnisses der Intensitäten des ersten und des 
zweiten Ferritpeaks bzw. des ersten und des zweiten Austenitpekas die bevorzugte 











ItorierungsfakKornorient = ..............................(6) 
Im Falle, dass keine bevorzugten Orientierungen vorliegen, nehmen die 
Verhältnisse der Intensitäten die Werte 0,14 für Ferrit (5) und 0,45 für Austenit (6) an 
[107]. Mit diesen Werten wurden die in eigenen Versuchen ermittelten und nach den 
Gleichungen 5 und 6 berechneten Werte verglichen. Die Abweichung von den in 
[107] berechneten Referenzwerten bedeutet eine Vorzugsorientierung in der Probe. 
Je höher die Abweichung ist, desto stärker ist diese Textur ausgeprägt. Falls ein 
höherer Wert als der Referenzwert berechnet wird, liegt eine {200}-
Vorzugsorientierung vor. Aus den gemessenen Werten geht hervor, dass im Ferrit 
bevorzugt die {110} Ebenen und im Austenit die {200} Ebenen parallel zur 
Schliffoberfläche orientiert sind.  
Aus der Verschiebung der Diffraktionspeaks ist es möglich, die Anwesenheit 
von Restspannungen (makroskopische Eigenspannungen) festzustellen. Durch den 
Vergleich der gemessenen und der errechneten idealen Netzebenenabstände kann 
festgestellt werden, ob in der gegebenen Komponente Zug- oder Druckspannungen 
vorherrschen. Je nach Richtung der Verschiebung der Diffraktionspeaks können die 
Eigenspannungen (σ1 + σ2) senkrecht zur Oberfläche abgeschätzt werden. Falls der 
gemessene Peak in Richtung niedrigerer Winkel, d.h. nach links, verschoben wird, ist 
in der gegebenen Komponente Druckspannung vorhanden. Bei der 
Peakverschiebung in Richtung höherer Winkel, d.h. nach rechts, ist Zugspannung 
vorhanden. Aus den gemessenen Werten folgt, dass im Austenit beide Peaks 
wesentlich nach rechts verschoben sind, sodass hier eine starke Zugspannung 
vorkommt. Die Verschiebungen der Ferritpeaks unterscheiden sich in den einzelnen 
Proben, sind jedoch nicht markant. 
Aus den 2D-Diffraktogrammen für verschiedene TMB-Regimes, die wieder in 
einzelnen Modi angeführt werden, ist zu ersehen, dass der Werkstoff polykristallin 
und feinkörnig ist. Es kann abgeschätzt werden, dass die Domänengröße im Ferrit in 
dem gemessenen Bereich, d.h. in der Probenmitte, ca. 1 µm beträgt [108]. 
Die Bewertung des Restaustenitanteils wurde aufgrund des Vergleichs der 
integralen Intensitäten der einzelnen Phasen durchgeführt. 
Aufgrund der Messungen wurde festgestellt, dass im Gefüge eine sehr starke 
Textur der einzelnen Phasen vorkommt. Die Textur wurde anhand von Polfiguren 
dargestellt. Infolge dessen wurde zur RA-Bestimmung an einzelnen Proben eine 
Messung in drei Kippungswinkeln durchgeführt. Zur Berechnung des 
Restaustenitanteils wurde eine Gleichung verwendet, welche die integralen 
































γ .................................. (7) 
vγ.............Restaustenitanteil [%] 
Jα ............integrale Intensität der entsprechenden Ferritlinie  
Jγ.............integrale Intensität der entsprechenden  Austenitlinie  
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Rα ...........Intensitätsfaktor des Ferrits 
Rγ ............Intensitätsfaktor des Austenits 
Die Berechnung wurde für alle drei Kippwinkel durchgeführt. Als Ergebnis wurde der 
Mittelwert verwendet.  
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4 ERGEBNISSE DER TMB-MODELLBEHANDLUNG 
Die Optimierung der thermomechanischen Behandlung wurde zuerst mit dem 
C-Mn-Si-Stahl (T1) durchgeführt, der als Bezugsstahl bestimmt wurde. Die erreichten 
Ergebnisse wurden weiterhin zur Optimierung der thermomechanischen Behandlung 
des C-Mn-Si-Nb- (T2) und des C-Mn-Al-Stahls (T3) verwendet. 
4.1 Modellbehandlung des C-Mn-Si-TRIP-Stahls (T1) 
Um eine kontinuierliche Optimierung der einzelnen technologischen Parameter 
durchführen zu können, wurde die Untersuchung in mehrere Schritte aufgeteilt.  
Im ersten Schritt wurde die Möglichkeit eines Ersatzes der bei konventioneller 
Behandlung verwendeten isothermischen Umformung durch die anisothermische 
Verformung untersucht. Dieser Schritt ist notwendig, weil das Bohrungsdrücken aus 
technologischen Gründen nur anisothermisch verlaufen kann und die bisher 
verwendeten isothermischen Strategien für das angeführte Verfahren nicht 
verwendet werden können. Ein Teil dieses Schrittes bestand in der Optimierung der 
Verformungsparameter. Im zweiten Schritt des Experimentes wurde die Optimierung 
der Erwärmungsbedingungen, insbesondere der Austenitisierungszeit und –dauer, 
durchgeführt. Auf die genaue Abgrenzung des Temperaturintervalls der Verformung 
wurde im dritten Schritt eingegangen. Im vierten Schritt der Optimierung wurde der 
Verformungseinfluss auf die Ferritbildung im Gefüge untersucht und im letzten Schritt 
Aufschluss über den Einfluss von Bedingungen der bainitischen Haltezeit auf die 
Entwicklung des Endgefüges gegeben. 
4.1.1  Optimierung der anisothermischen Verformung  
Das Ausgangsregime der thermomechanischen Behandlung (TMB) wurde der 
klassischen thermomechanischen Behandlung mit isothermischer Verformung 
entnommen. Diese Verfahren werden bei der Blechherstellung angewendet. Die 
Wahl der Bedingungen stellte einen Kompromiss dar, der unter bestimmten 
technologischen Bedingungen seine Anwendung in ausgewählten Strategien von 
Prozessen der inkrementellen thermomechanischen Behandlung finden könnte. In 
diesem Schritt wurde die Austenitisierungstemperatur von 1050°C mit einer Haltezeit 
5 s gewählt. Diese kurze Haltezeit wurde aufgrund der Möglichkeit untersucht, eine 
optimierte Strategie auch für die partielle dynamische Erwärmung anzuwenden, wie 
sie für das Bohrungsdrücken entwickelt wurde. Die inkrementelle achtfache 
isothermische Modellverformung bei einer Temperatur von 650°C mit folgender 
bainitischer Haltezeit von 600 s bei einer Temperatur von 425°C erwies sich als 
ungeeignet, da das Endgefüge von Ferrit und Perlit und nicht, wie verlangt, von 
Bainit und Ferrit mit Restaustenit gebildet wurde (Abb. 4.1).  
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Abb. 4.1: Schematische Darstellung der TMB-Optimierung: Schritt 1 – Erhöhung der 
isothermischen Verformungstemperatur; Schritt 2 – anisothermische Verformung bei einer 
Temperatur von 950-600°C; Schritt 3 – Verkürzung des Temperatur intervalls der Verformung 
auf 950-650°C; Schritt 4 – optimierte TMB, Verformung bei ei ner Temperatur von 950-720°C  
Zur Unterstützung der ferritischen und bainitischen Umwandlung wurde unter 
Beibehaltung anderer Parameter die Temperatur der isothermischen inkrementellen 
Verformung auf 720°C erhöht. Durch die Erhöhung der  Verformungstemperatur sollte 
die Perlitbildung während der Verformung behindert werden (Abb. 4.1). Es gelang, 
ein Ferrit-Bainit-Gefüge mit 9 % Restaustenit zu erhalten. Dieses Gefüge bestand 
jedoch aus verhältnismäßig groben bainitischen Blöcken.  
Für die Verfeinerung der bainitischen Blöcke und zugleich für die Vereinfachung 
und Anpassung des Temperaturregimes an reale Technologien wurde ein Übergang 
von isothermischer zu anisothermischer Verformung durchgeführt. Nach der 
Verformung im Temperaturintervall von 950 bis 600°C  tritt im Gefüge Perlit in einer 
höheren Menge auf. Deshalb war es notwendig, das Temperaturintervall der 
Verformung auf 950 bis 720°C zu verkürzen. Die Temp eratur 720°C wurde aufgrund 
der Ergebnisse vorheriger Schritte gewählt, in denen festgestellt wurde, dass bei der 
Verformung bei der Temperatur von 720°C kein Perlit  im Gefüge gebildet wird (Abb. 
4.1, Tab. 4.1). Mit Hilfe dieser Strategie wurden ausgezeichnete Ergebnisse erreicht. 
Das Endgefüge beinhaltete 62% Bainit und 14% Restaustenit und war feinkörnig mit 
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4.1.2  Einfluss der Austenitisierungstemperatur  
Zur Optimierung der Bedingungen der Erwärmung und Austenitisierung wurde 
im zweiten Schritt eine Serie von Versuchen mit verschiedenen Parametern der 
Erwärmung und Austenitisierung durchgeführt (Tab. 4.2). Das Ziel der Versuche 
bestand darin, zu ermitteln, unter welchen Bedingungen der Erwärmung die besten 
Bedingungen für die Gefügeentwicklung gewährleistet und gleichzeitig die niedrigste 
Temperatur und die kürzeste Austenitisierungszeit verwendet werden können. Es 
wurden Austenitisierungstemperaturen von 1050°C, 97 5°C, 900°C und 850°C mit 
verschiedenen Haltezeiten von 5, 20, 100 und 450 s gewählt. Die vorgeschlagenen 
Temperaturen beinhalten das Temperaturintervall der Erwärmung, bei dem 
angenommen wird, dass während der Austenitisierung Kornvergröberung auftritt. Bei 
höheren Austenitisierungstemperaturen wurden kürzere Haltezeiten verwendet. Bei 
niedrigeren Austenitisierungstemperaturen wurden die Haltezeiten aufgrund 
langsamerer Umwandlungsprozesse während der Austenitisierung verlängert. Bei 
den Austenitisierungstemperaturen 1050°C und 975°C verlief die Verformung im 
Temperaturbereich von 950-720°C. Bei den niedrigere n 
Austenitisierungstemperaturen 900°C und 850°C war e s notwendig, die obere 
Grenze des Temperaturintervalls der Verformung zu senken, um alle acht 
Verformungsschritte durchführen zu können. 
TA 




Restaustenits [%] HV10 HV30 Rm [MPa] 
1050 5 950 – 720, 8x 14 (XRD-Analyse) - - 1000 
1050 20 950 – 720, 8x 7,8 - - 1037 
1050 100 950 – 720, 8x 8,2 - - 1027 
975 100 950 – 720, 8x 12,4 - - 1014 
900 20 900 – 700, 8x 8,5 249 243 1048 
900 100 900 – 700, 8x 13,1 - - 1027 
900 450 900 – 700, 8x - 259 243 1018 
850 20 850 – 700, 8x - 245 236 1044 
850 100 850 – 700, 8x 10,6 - - 1001 
850 450 850 – 700, 8x 12,6 - - 1060 
Tab. 4.2: Einfluss der TMB-Bedingungen auf die Gefügeentwicklung  
Bei der Austenitisierungstemperatur von 1050°C wurd en drei unterschiedliche 
Haltezeiten – 5 s, 20 s und 100 s – verwendet. Die verhältnismäßig feinsten 
Bainitblöcke mit einer mittleren Größe von ca. 20 µm wurden bei den kürzeren 
Haltezeiten erreicht. 
Bei der Verlängerung der Haltezeit auf 100 s kam es zu einer partiellen 
Gefügevergröberung und zugleich zur Erhöhung des Bainitanteils (Abb. 4.2). Diese 
Tatsache kann zu dem Schluss führen, dass es bei sehr kurzen Erwärmungszeiten 
nicht zu einer kompletten Austenitisierung kommt. Bei längeren Haltezeiten war die 
Austenitisierung weiter fortgeschrittenr und bei der bainitischen Haltezeit konnte 
mehr Bainit entstehen.  
Die Senkung der Austenitisierungstemperatur um 75°C  auf 975°C führte zu 
keiner wesentlichen Gefügeänderung (Abb. 4.3). 
Bei einer weiteren Senkung der Austenitisierungstemperatur auf 900°C wurden 
in Hinsicht auf eine angenommene Verlangsamung der Umwandlungsprozesse die 
Austenitisierungshaltezeiten auf 20, 100 und 450 s verlängert. Die Vergröberung der 
bainitischen Blöcke trat erst bei einer Haltezeit von 450 s auf. Das günstigste Gefüge 
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mit einer Größe der bainitischen Blöcke unter 10 µm und der Ferritkörner unter 5 µm 
entstand bei Haltezeiten von 20 bis 100 s (Abb. 4.4). Ab einer Senkung der 
Austenitisierungstemperatur auf 900°C begann, im Ge gensatz zur Lattenmorphologie 
in den vorherigen Fällen, Bainit mit Globularcharakter aufzutreten. Dieses bainitische 
Gefüge war wesentlich feiner und in der Ferritmatrix gleichmäßiger verteilt. Die 
Verlängerung der Haltezeiten auch bei niedrigeren Austenitisierungstemperaturen 
führte zum Auftreten von Lattenbainit. 
Gefügeänderung bei Reduzierung der Austenitisierungstemperatur TA 
 
Abb. 4.2: TA=1050°C, 100 s, Nital 
 
Abb. 4.3: TA = 975°C, 100 s, Nital 
 
Abb. 4.4: TA = 900°C, 100 s, Nital 
 
Abb. 4.5: TA = 850°C, 100 s, Nital 
Bei der niedrigsten Austenitisierungstemperatur von 850°C, d.h. unterhalb der 
Ac3-Temperatur, kam es lediglich zu einer partiellen Austenitisierung und dadurch zur 
Senkung des gesamten Bainitanteils im Gefüge. Die Länge der 
Austenitisierungshaltezeit im Bereich von 20 bis 450 s hat fast keinen Einfluss. Alle 
Gefüge waren feinkörnig mit einer gleichmäßigen Phasenverteilung, der Bainit war 
globular und die Ferritkorngröße erreichte ca. 5 µm (Abb. 4.5).  
Aus den ermittelten mechanischen Eigenschaften folgt, dass unterschiedliche 
Austenitisierungstemperaturen unter Beibehaltung eines ähnlichen 
Verformungsregimes die Festigkeit nicht wesentlich beeinflussen (Tab. 4.2). Aus 
diesem Grund ist es nicht notwendig, eine Erwärmung auf hohe 
Austenitisierungstemperaturen durchzuführen und damit die Gefahr einer 
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Kornvergröberung einzugehen. Aufgrund der bisherigen Ergebnisse stellt die 
günstigste Austenitisierungstemperatur die Temperatur von 900°C dar, bei der es 
nicht mehr zur Kornvergröberung infolge der hohen Austenitisierungstemperatur 
kommt und gleichzeitig das Intervall für den Verlauf der Verformung während des 
technologischen Prozesses genügend lang erhalten wird. Diese Tatsache ist sehr 
schwerwiegend, weil sie eine wichtige Voraussetzung der erfolgreichen Anwendung 
der untersuchten TMB-Strategie für die angeführten Stahlarten für das 
Bohrungsdrücken mit einer partiellen dynamischen Erwärmung darstellt. 
4.1.3  Einfluss der zwanzigfachen Verformung in verschiedenen 
Temperaturintervallen  
Im Hinblick darauf, dass es in Abhängigkeit der technologischen Bedingungen und 
der Geometrie des Produktes während des Bohrungsdrückens zu einer 
unterschiedlichen Anzahl an inkrementellen Verformungsschritten kommt, wurde ein 
Vergleich der Regimes mit unterschiedlicher Anzahl der Verformungsschritte 
durchgeführt. Zur Verdeutlichung des Intensitätseinflusses der anisothermischen 
inkrementellen Verformung wurde eine achtfache und eine zwanzigfache Verformung 
im Intervall 900-720°C bei einer identischen Austen itisierungstemperatur von 900°C 
mit einer Haltezeit von 20 s gewählt. Bei der zwanzigfachen Verformung war die 
logarithmische Formänderung im Vergleich zu der achtfachen Verformung mehr als 
dreifach und erreichte den Wert 2,8 (Tab. 4.3). Die logarithmische Formänderung 
wurde nach Gleichung 7 berechnet [111]. Die einfache Verformung bestand aus 
einem Zugschritt und einem Druckschritt. Die Größe dieser Schritte betrug ca. 0,4 
mm. 
0l
lln=ϕ , ........................................................................(7) 
ϕ ...................... logarithmische Formänderung 
l........................Probenlänge nach der Verformung [mm] 
l0 ......................Probenlänge vor der Verformung [mm] 
Die Endgefüge wiesen vergleichbare Mikrogefügecharakter auf (Abb. 4.6, Abb. 
4.7). Bei beiden Regimes wurde ein Ferrit-Bainit-Gefüge mit feinen Ferritkörnern, 
einem Ferritanteil von über 50% und einem Restaustenitanteil um 10% beobachtet. 
Bei dem Regime mit einer achtfachen Verformung traten im Gefüge gröbere 
 
Abb. 4.6: Achtfache Verformung: 900-720°C, 
Zweischrittätzen (Nital + 10%-ige wässrige 
Na2S2O5-Lösung) 
 
Abb. 4.7:  Zwanzigfache Verformung: 900-
720°C, Zweischrittätzen (Nital + 10%-ige  
wässrige Na2S2O5-Lösung)  
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bainitische Blöcke bis zu einer Größe von 15 µm auf. Bei zwanzig 
Verformungsschritten kam es zur Verfeinerung dieser Blöcke bis auf eine Größe von 
maximal 10 µm und zu einer weiteren Verfeinerung der Ferritkörner. 
Aufgrund der schwierigen Bestimmung einzelner Phasen war es notwendig, 
geeignete Verfahren zur Vorbereitung der metallografischen Schliffe zu finden. 
Insbesondere sollten günstige Ätzverfahren gefunden werden, die die deutliche 
Sichtbarkeit des Restaustenits ermöglichten. Neben dem Zweischrittätzen Nital (2 % 
HNO3 und Äthanol) + 10%-ige wässrige Na2S2O5-Lösung wurde auch das Ätzmittel 
KLEMM (50 ml übersättigter wässriger Na2S2O3-Lösung und 1g von K2S2O5) 
untersucht (Abb. 4.9). Bei der Anwendung dieses Ätzmittels bleiben die Inseln des 
Restaustenits ebenfalls weiß. Zum Vergleich wurde bei beiden Ätzverfahren der 
Restaustenitanteil mittels Bildanalyse bestimmt. Die Ergebnisse wichen nur um 3% 
voneinander ab. 
Hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften erreichen die gewonnenen 
Gefüge gute Werte (Tab. 4.4). Im Zugversuch wurde eine Zugfestigkeit von 832 MPa 
bei einer Dehnung A5mm über 32% festgestellt (Abb. 4.8). Der Restaustenit wandelte 
sich während des Zugversuchs in verformungsinduzierten Martensit um (Abb. 4.10). 
Dieser harte und schwer anätzbare Gefügebestandteil ist auch in der 
dreidimensionalen Oberflächengestaltung zu erkennen (Abb. 4.11).  
 
Abb. 4.8: Verlauf des Zugversuchs bei zwanzigfacher Verformung  
im Temperaturintervall von 900-720°C 
Eine weitere Optimierungsaufgabe war die Feststellung des 
Verformungseinflusses im interkritischen Bereich und die Bestimmung des 
geeigneten Temperaturintervalls der Verformung. Zum Vergleich verschiedener 
Temperaturregimes der Verformung wurde das Verfahren mit zwanzigfacher 
inkrementeller Verformung gewählt. 
Zuerst wurde mit der Möglichkeit experimentiert, das Temperaturintervall der 
Verformung von 900°C bis auf die Temperaturen 650 b zw. 600°C zu erweitern. In 
beiden Fällen wurde ein feines Ferrit-Bainit-Gefüge erreicht, in dem auch ein 
bestimmbarer Perlitanteil auftrat (Abb. 4.12, Abb. 4.13). Der Perlit im TRIP-Stahl-
Gefüge stellt eine ungünstige Phase dar, weil er den Kohlenstoffgehalt im 
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Restaustenit vermindert und damit dessen Stabilität senkt. Bei dem Regime mit 
einem Temperaturintervall der Verformung von 900-650°C kam es im Gegensatz zu 
der Probe mit der bei 720°C beendeten Verformungste mperatur zur Senkung des 
Restaustenitanteils von 11% auf 4%. 
 
Abb. 4.11: Dreidimensionale 
Oberflächengestaltung des Gefüges nach dem 
Zugversuch, wesentliche Martensitvorsprünge 
aus der Ferritmatrix, Verfahren Wireframe  
 
Abb. 4.12: Zwanzigfache Verformung: 900-
650°C, Nital  
 
 
Abb. 4.9: Achtfache Verformung: 900-720°C, 
KLEMM 
 
Abb. 4.10: Gefügedetail nach dem 
Zugversuch, zwanzigfache Verformung: 900-
720°C, Nital  
 
Abb. 4.13:  Zwanzigfache Verformung : 900-
600°C, Nital 
 
Abb. 4.14:  Zwanzigfache Verformung : 850-
650°C, Nital 
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Tab. 4.3: Verformungseinfluss bei verschiedenen Temperaturintervallen  
Tab. 4.4: Mechanische Eigenschaften, beim Temperaturintervall 900-720°C  
bei 20 Verformungschritten 
 
Abb. 4.15: Zwanzigfache Verformung: 850-
720°C, Nital 
 
Abb. 4.16: Zwanzigfache Verformung: 800-
600°C, Nital 
Literaturquellen belegen, dass die Verformung im interkritischen Bereich die 
Ferritbildung unterstützt und den Bainitanteil senkt [30],[32],[72]. Um den Einfluss der 
inkrementellen Verformung direkt im interkritischen Bereich beobachten zu können, 
wurde in den weiteren Regimes die Temperatur des ersten Verformungsschrittes auf 
850°C gesenkt. Unter diesen Bedingungen wurden drei  Temperaturintervalle der 
Verformung untersucht (Tab. 4.3). Beim Abschluss des letzten Verformungsschrittes 
auf der Temperatur 650°C oder 600°C wurde im Gefüge , genauso wie in den 
vorherigen Fällen, Perlit identifiziert (Abb. 4.14). 
Bei der inkrementellen Verformung im Intervall von 850 bis 720°C wurde wieder 
ein Gefüge mit einem hohen Ferritanteil und einem sehr feinen Ferritkorn erreicht 
(Abb. 4.15). In diesem Gefüge wurden gröbere bainitische Blöcke als bei der 




























900 – 720 8 Ferrit-Bainit 0,9 2,8±1,2 52 9 15 252 253 
900 – 720  Ferrit-Bainit 2,3±1 51 11 15 241 240 
900 – 650 Ferrit-Bainit mit Perlitanteil  2,3±1,2 64 4 5 256 255 
900 – 600 Ferrit-Bainit mit Perlitanteil 2,6±1,1 - - - 256 256 
850 – 650 Ferrit-Bainit mit Perlitanteil 2,5±1,2 - - - 259 255 
850 – 600 Ferrit-Bainit mit Perlitanteil 2,2±1,1 - - - 263 256 
850 – 720 Ferrit-Bainit  2,4±1,2 52 10 - 247 246 






2,5±1,2 - - - 266 262 
Verformungs-
intervall [°C]  
Anzahl der 
Verformungsschritte ϕ [-] 
Rp0,2  
[MPa] Rm [MPa] A5mm  [%] Z [%] 
ak 
[J.cm-2] 
900 – 720  20 2,8 493 832 32,5 47,2 49 
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In der letzten Strategie bei niedrigen Temperaturen wurde der Einfluss der 
inkrementellen Verformung im und unterhalb des interkritischen Bereichs untersucht. 
Die Verformung wurde im Intervall von 800 bis 600°C  durchgeführt. Das Ergebnis 
war ein ungeeignetes Ferrit-Perlit-Gefüge mit minimalem Anteil der Bainit-Phase 
(Abb. 4.16).  
Aufgrund der Ergebnisse dieses Experimentes wurde als das geeignetste 
Verformungsintervall der Temperaturbereich von 900 bis 720°C gewählt. Die 
inkrementelle Verformung in diesem Temperaturintervall unterstützt die Bildung des 
erforderlichen Ferrit- und Bainitanteils und verhindert die Perlitausscheidung. 
Dadurch kommt es zur Gewährleistung eines ausreichenden Kohlenstoffgehalts in 
der festen Lösung für die Stabilisierung des erforderlichen Restaustenitanteils. 
Während des Experiments wurde kein Einfluss des Beginns des Temperaturintervalls 
der Verformung beobachtet. Der Ferritanteil, die Ferritkorngröße und der 
Restaustenitanteil waren bei allen untersuchten Temperaturregime im Bereich von 
900-720°C ähnlich.  
 
 
Abb. 4.17: Radiale Profile und 2D-Diffraktogramme für das Regime: 900°C, 8x-Verformung: 
900-720°C – 15 % RA 
 
 
Abb. 4.18: Radiale Profile und 2D-Diffraktogramme für das Regime: 900°C, 20x-Verformung: 
900-720°C – 15 % RA 
 
 
Abb. 4.19: Radiale Profile und 2D-Diffraktogramme für das Regime: 900°C, 20x-Verformung: 
900-650°C – 5 % RA  
Die radialen Profile zeigen (Abb. 4.17, Abb. 4.18, Abb. 4.19), dass in den 
Gefügen eine bevorzugte Orientierung des Austenit- und Ferritkornes vorkommt, die 
mit Hilfe der gemessenen Werte nach den Formeln (5, 6) berechnet werden kann 
(Tab. 4.5). Diese Orientierung kann z.B. aufgrund des Verhältnisses der Intensität 
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der Linien (111) und (200) im Austenit erkannt werden. Es wurde festgestellt, dass 
die Kristalle des Ferrits bevorzugt in die Richtung <110> und im Austenit in Richtung 
<200> orientiert sind. Aus den 2D-Diffraktogrammen geht hervor, dass der Werkstoff 
im Mittelbereich der Probe polykristallin und feinkörnig mit einer Ferritkorngröße um 1 
µm ist (Abb. 4.17, Abb. 4.18, Abb. 4.19). Beim Vergleich der Restaustenitanteile 
(Tab. 4.3), ermittelt durch Röntgendiffraktionsanalyse und Bildanalyse, wurde 
festgestellt, dass bei den ersten zwei gemessenen Regimes der Unterschied 6% 
bzw. 4% beträgt. Bei der letzten gemessenen Probe mit einem niedrigen 












[2Θ] Ferrit Austenit 
γ/(111) 30,4 50,9 
α/(110) 309,5 52,4 
γ/(200) 15,8 59,5 
900 - 720 8x 
α/(200) 27,1 77,2 
0,09 0,52 
γ/(111) 23,7 50,9 
α/(110) 306,8 52,4 
γ/(200) 15,5 59,4 
900 - 720 20x 
α/(200) 28,5 77,3 
0,09 0,65 
γ/(111) 9,4 50,9 
α/(110) 463,3 52,4 
γ/(200) 6,1 59,5 
900 - 650 20x 
α/(200) 30,7 77,3 
0,07 0,64 
Tab. 4.5: Einfluss der Behandlungsparameter auf die Gefügeanisotropie 
4.1.4 Einfluss der kumulierten Verformung auf die 
Ferritumwandlung  
Der Einfluss der Verformung bei TRIP-Stählen wirkt sich in mehreren Bereichen aus. 
Die größte Bedeutung hat die wesentliche Kornfeinung und im Falle der TRIP-Stähle 
auch die Unterstützung der Ferritbildung. Durch den Verformungsbetrag und die         
-intensität können bei TRIP-Stählen die Endverteilung der einzelnen Phasen und ihre 
Endmorpohologie wesentlich beeinflusst werden. 
Aus diesem Grund wurde der Einfluss der Verformungsintensität auf die 
Gefügeentwicklung untersucht. Die Verformung wurde im Temperaturintervall von 
900 bis 720°C durchgeführt. Zuerst wurde die vierzi gfache Verformung in zwei 
unterschiedlichen Verformungsschritten realisiert (Tab. 4.6). Dadurch wurden zwei 
unterschiedliche Intensitäten der logarithmischen Formänderung erreicht und zwar 
5,8 und 10,4. Im Falle der niedrigeren Verformungsintensität betrug der Zug- bzw. 
Druckschritt ca. 0,4 mm. Im Falle der höheren Verformungsintensität betrug der 
Schritt ca. 1 mm. Die gleiche Größe der Verformungsschritte wurde auch bei 
sechzigfacher Verformung angewendet (Tab. 4.6). 







































Abb. 4.20: Beispiel der 40-fachen Verfomung mit einem größeren Verformungschritt, 
logarithmische Formänderung ϕ = 10,4 
 Im ersten Regime mit vierzigfacher Verformung mit dem kleineren 
Verformungsschritt wurde der Gesamtverformungsgrad ϕ=5,8 erzielt. Diese 
Verformung entspricht mehr als dem Doppelten der erreichten zwanzigfachen 
Verformung. Das Endgefüge war sehr feinkörnig und von Ferrit und Bainit gebildet, 
mit einem Ferritanteil von 55% und einem Restaustenitanteil von 9% (Abb. 4.21). Für 
eine genaue Bestimmung der einzelnen Komponenten wurden 
Extraktionskohleabdrücke durchgeführt, auf denen sehr feine Zementitlatten 
identifiziert wurden (Abb. 4.22). Ihr Anteil und ihre Größe beeinflussen die 
mechanischen Eigenschaften jedoch nur unwesentlich. Das Ferritkorn mit einer 
 
Abb. 4.21: Vierzigfache Verformung mit 
kleinerem Verformungschritt: 900-720°C, 
Zweischrittätzen (Nital + 10%-ige wässrige 
Na2S2O5-Lösung)  
Abb. 4.22: Vierzigfache Verformung mit 
kleinerem Verformungschritt: 900-720°C, 
Kohleabdruck, Nital 
Ergebnisse der Modellbehandlung  90 
Größe von 2,1±0,9 µm, die durch das Linienschnittverfahren ermittelt wurde, nähert 
sich durch die thermomechanische Behandlung der möglichen physikalischen 
Kornfeinungsgrenze, die 2 µm beträgt. 
Bei Anwendung der vierzigfachen Verformung mit einem größeren 
Verformungsschritt betrug der Verformungsgrad ϕ=10,4, er war also wieder doppelt 
so groß wie bei 20-facher Verformung. Die Gefügeausprägungen waren jedoch sehr 
ähnlich. Die Verformung unterstützt wesentlich die Bildung des Ferrits, von dem im 
Gefüge bis zu 60% vorlagen (Abb. 4.23, Abb. 4.24). Durch den hohen Ferritanteil im 
Gefüge und einen 10%-igen Restaustenitanteil wurde eine A5mm-Dehnung von 34% 
erreicht (Tab. 4.7). Die Zugfestigkeit betrug 818 MPa. Beim Zugversuch brach die 
Probe zäh und weis eine Grübchenmorphologie auf (Abb. 4.25).  
 
Abb. 4.23: Vierzigfache Verformung mit 
größerem Verformungschritt: 900-720°C, Nital 
 
Abb. 4.24: Detail des bainitischen Gebildes, 
Nital  
Da ein extrem feines Mikrogefüge erreicht werden konnte, wurde für die genaue 
Bestimmung der Bainitmorphologie und 
des Restaustenitgehaltes die 
Rasterelektronenmikroskopie 
verwendet. An dem Gefügedetail sind zu 
erkennen: ein Bainitgebilde mit sehr 
feinen bainitischen Latten, auf denen 
keine erhebliche Karbidausscheidung zu 
beobachten war; polyedrische Körner 
des voreutektoiden Ferrits sowie 
Restaustenitgebiete. Der Restaustenit 
befindet sich sowohl zwischen den 
Ferritkörnern als auch zwischen den 
Latten des Zwischenstufenferrits (Abb. 
4.24). 
Die Unterdrückung der 
Karbidausscheidung während der 
bainitischen Umwandlung und die 
Unterstützung der Ferritbildung wurden durch den Einfluss der Silizium- und 
Manganlegierungselemente bewirkt. Das Silizium, als ein im Zementit unlösliches 
Element, verhindert bzw. verlangsamt die Karbidausscheidung während der 
 
Abb. 4.25:  Vierzigfache Verformung mit 
größerem Verformungschritt,  Bruchfläche 
nach dem Zugversuch 
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bainitischen Umwandlung und ermöglicht die Kohlenstoffdiffusion in den 
Restaustenit. Weil das Mangan Austenit stabilisiert und die Perlitbildung verzögert, 
erhöht es die Kohlenstofflösbarkeit im Austenit und erweitert den Abkühlungsbereich 
für das Entstehen eines geeigneten Gefüges [12]. 
Bei einer weiteren Erhöhung auf ϕ=13,4 kumulierte Intensität änderte sich das 
Mikrogefüge nicht erheblich und es kam zu keinem weiteren Anstieg des Ferritanteils 
und dessen Kornfeinung (Abb. 4.26). Auf den Extraktionsabdrücken wurden wieder 
sehr kleine Zementitlatten beobachtet (Abb. 4.27). Bei einer weiteren Erhöhung der 
Verformungsintensität auf 15,8 wurde das Verformungsverhalten des Werkstoffes 
erschöpft und es kam zur Zerstörung der Proben. 
 
Abb. 4.26: Sechzigfache Verformung mit 
kleinerem Verformungschritt: 900-720°C, 
KLEMM  
 
Abb. 4.27: Sechzigfache Verformung mit 
kleinerem Verformungschritt: 900-720°C,  
Kohleabdruck, Nital 
Eine der Strategien der TMB, die für die praktische Anwendung in Frage kommt, 
ist die Strategie der anfänglichen Verformungen bereits in der Etappe der 
Austenitisierungshaltezeit. Es handelt 
sich um die Kombination von 
isothermischer und anisothermischer 
Verformung. Ein Vorteil besteht in der 
Verkürzung der Zeiten im 
technologischen Prozess, wodurch sich 
der Herstellungstakt erhöht. Diese 
Strategie wurde mit einem Regime 
erprobt, bei dem die ersten zehn 
Verformungsschritte isothermisch bei 
einer Temperatur von 900°C verliefen. 
Daran knüpfte der Prozess der 
anisothermischen Verformung in 
weiteren zehn Verformungsschritten 
an, wobei die letzte Verformung bei 
einer Temperatur von 720°C beendet 
wurde. Es entstand ein feines Ferrit-
Bainit-Gefüge, das mit dem der zwanzigfachen anisothermischen Verformung im 
 
Abb. 4.28:  Zwanzigfache Verformung: 900-
720°C, Zweischrittätzen (Nital + 10%-ige  
wässrige Na2S2O5-Lösung) 
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Temperaturintervall von 900 bis 720°C beinahe ident isch war (Abb. 4.28, Abb. 4.7). 


























20* 2,8 2,3±1,2 56 11 - 242 245 
40 5,8 2,1±0,9 55 9 - - - 
40 10,4 2,1±0,9 60 10 10 245 244 







* 10 Verformungsschritte bei gleich bleibender Austenitisierungstemperatur 900°C und 10 
Verformungsschritte während der Abkühlung von 900 auf 720°C 
Tab. 4.6 Einfluss der Verformungsintensität auf die Gefügeentwicklung  
Tab. 4.7: Mechanische Eigenschaften beim Temperaturintervall 900-720°C  
bei 40 Verformungschritten 
Mittels der Röntgendiffraktionsanalyse wurde eine Auswertung der bevorzugten 
Kornorientierung aufgrund radialer Profile (Abb. 4.29, Abb. 4.30, Tab. 4.8) 
vorgenommen. Anhand der stark ausgeprägten und kontinuierlichen Linie des Ferrits 
in 2-D-Diffraktogrammen kann auf eine sehr geringe Korngröße des Ferrits 
geschlossen werden. Es wurden ähnliche Ergebnisse wie bei der vorherigen 
Messung erreicht. Bei der ersten gemessenen Probe in diesem Experimentteil 
bestand kein Unterschied zwischen dem mit Hilfe der Bildanalyse und dem mittels 
der Röntgendiffraktionsanalyse bestimmten Restaustenitanteil. Bei der zweiten 
Probe wurde mittels der Röntgendiffraktionsanalse ein doppelt so hoher Wert 
gemessen als mittels der Bildanalyse (Tab. 4.6). Der Unterschied in den Messungen 
kann auf die Gefügetextur zurückgeführt werden. Bei der Bildanalyse wird die 




Abb. 4.29: Radiale Profile und 2D-Diffraktogramme für das Regime: 900°C, 40x Verformung: 








ϕ [-] Rp0,2  [MPa] Rm [MPa] A5mm  [%] Z [%] 
900 – 720  40 10,4 477 818 33,7 47,1 
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Abb. 4.30: Radiale Profile und 2D-Diffraktogramme für das Regime: 900°C, 60x Verformung: 













[2Θ] Ferrit Austenit 
γ/(111) 2,2 50,8 
α/(110) 283,4 52,4 
γ/(200) 26,6 59,6 
900 - 720 40 
α/(200) 18,1 77,2 
0,06 11,83 
γ/(111) 3,5 50,8 
α/(110) 238,7 52,4 
γ/(200) 12,1 59,2 
900 - 720 60 
α/(200) 19,3 77,2 
0,08 3,42 
Tab. 4.8: Einfluss der Behandlungsparameter auf die Gefügeanisotropie 
4.1.5 Einfluss der Temperatur und der Haltezeit der bainitischen 
Umwandlung  
Ein sehr wichtiger Teil des Entwurfs der TMB ist die Temperatur und die Haltezeit im 
Bereich der bainitischen Umwandlung. Die bainitische Umwandlung in TRIP-Stählen 
verläuft in der Regel während der isothermischen Haltezeit im Temperaturintervall 
von 450 bis 400°C. 
Da der Kohlenstoff das wichtigste Element für die Austenitstabilisierung 
darstellt, ist es notwendig, die Ausscheidung des den Kohlenstoffgehalt im Austenit 
wesentlich senkenden Zementits zu vermeiden.  
Anhand der angeführten Ergebnisse wurde eine experimentelle 
Vorgehensweise entworfen, bei der die erprobten Verformungsregimes um 
verschiedene Temperaturen und Haltezeiten im Bereich der bainitischen 
Umwandlung ergänzt wurden (Tab. 4.9). Das Ziel dieser Versuche war nicht nur das 
Erreichen eines optimalen Gefüges, sondern auch die Feststellung der 
Parameterintervalle, die für die geplanten Technologien geeignet wären. 
Um den Kohlenstoff im Restaustenit während der bainitischen Umwandlung zu 
stabilisieren, ist es notwendig, dass die Gefüge weder Martensit noch Perlit 
beinhalten. Das Auftreten dieser Phasen führt nicht nur zur Senkung der 
Restaustenitstabilität, sondern auch zur Verschlechterung der mechanischen 
Eigenschaften, insbesondere der Dehnung. Das Temperaturintervall der Haltezeit 
der bainitischen Umwandlung betrug 405 bis 450°C. D ie Dauer der bainitischen 
Haltezeit variierte im Bereich von 100 bis 600 s. 
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Tab. 4.9: Einfluss der Temperatur und der Haltezeit auf die bainitische Umwandlung:  
TA – Austenitisierungstemperatur [°C], t A– Austenitisierungszeit [s], 
TB – Temperatur der bainitischen Umwandlung [°C], t B – Zeit der bainitischen Haltezeit [s]  
Tab. 4.10: Einfluss der Temperatur und der Haltezeit der bainitischen Umwandlung auf die 
mechanischen Eigenschaften 
Im ersten Schritt wurde mit einer Temperatur von 405°C gearbeitet. Diese 
Temperatur liegt über der Grenze des Martenistumwandlungsbeginns. Durch 
Dilatometermessungen wurde die Ms-Temperatur mit 390°C bestimmt. 
In diesem Regime entstand bei den Haltezeiten 600 und 300 s ein feines Ferrit-
Bainit-Gefüge mit einer Ferritkorngröße von ca. 3 µm. Im Rasterelektronenmikroskop 
wurde festgestellt, dass sich auf den Restaustenitinseln bereits thermisch induzierter 
Martensit befindet (Abb. 4.31, Abb. 4.32). 
Die Erhöhung der Temperatur der isothermischen bainitischen Umwandlung auf 
450°C führte bei den Haltezeiten 600, 300 und 100 s  zur Bildung eines Ferrit-Bainit-
Gefüges, das bei allen Varianten identisch war. Die Ferritkorngröße betrug ebenfalls 
ca. 3 µm (Abb. 4.33). Bei der Strukturanalyse im Rasterelektronmikroskop wurden 
jedoch winzige Perlitinseln mit einer Größe unter 1 µm entdeckt (Abb. 4.34). Zu 
diesem Zeitpunkt der Untersuchungen konnte ihr negativer Einfluss auf die 







[°C] tB [s] ϕ [-] Gefüge 
Ferritkorngröße 
[µm] 




600 2,9±1,5 20 253 242 405 
300 3,2±1,6 15 266 242 
600 2,1±0,9 10 245 244 
425 
100 2,4±1,3 9 243 251 
600 2,9±1,6 15 260 264 
300 2,8±1,4 10 252 255 







3,1±1,4 10 283 268 
TB [°C] t B [s] Rp0,2  [MPa] Rm [MPa] A5mm [%] Z [%] ak [J.cm2] 
405 600 507 805 36,1 51,9 35 
600 477 818 33,7 47,1 - 425 
100 565 901 24,8 40,6 44 
600 507 837 26,4 47,8 79 450 
100 527 891 27,4 41,4 49 
 
Abb. 4.31: Bainitische Umwandlung: 405°C, 
300 s, Nital 
 
Abb. 4.32: Detail der Martensitlatten im 
Restaustenit, Nital 
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Zur Bestimmung des Restaustenits wurde die Röntgendiffraktionsanalyse 
verwendet. Die Analyse ergab, dass es im Gegensatz zu anderen Regimes lediglich 
bei dem Regime mit der bainitischen Temperatur von 405°C und einer Haltezeit von 
600 s zu einem wesentlichen Anstieg des Restaustenitanteils im Gefüge kam. Im 
Feinkorngefüge wurde eine bevorzugte Orientierung im Ferrit und Austenit in der 
gleichen Richtung wie bei den vorherigen Regimes beobachtet (Abb. 4.35, Abb. 4.36, 
Abb. 4.37, Abb. 4.38, Abb. 4.39, Tab. 4.11). 
 
Abb. 4.33: Bainitische Umwandlung: 450°C, 
300 s, Nital  
 




Abb. 4.35: Radiale Profile und 2D-Diffraktogramme für das Regime: 900°C, 40x Verformung: 
900-720°C, bainitische Umwandlung 405°C/600s – 20 % RA 
 
 
Abb. 4.36: Radiale Profile und 2D-Diffraktogramme für das Regime: 900°C, 40x Verformung: 
900-720°C, bainitische Umwandlung 405°C/300s – 15 % RA 
 
 
Abb. 4.37: Radiale Profile und 2D-Diffraktogramme für das Regime: 900°C, 40x Verformung: 
900-720°C, bainitische Umwandlung 450°C/600s – 15 % RA 
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Abb. 4.38: Radiale Profile und 2D-Diffraktogramme für das Regime: 900°C, 40x Verformung: 
900-720°C, bainitische Umwandlung 450°C/300s – 10 % RA  
 
 
Abb. 4.39: Radiale Profile und 2D-Diffraktogramme für das Regime: 900°C, 40x Verformung: 
900-720°C, bainitische Umwandlung 450°C/100s – 10 % RA  
 
 




[2Θ] Ferrit Austenit 







γ/(111) 1,8 50,4 
α/(110) 301,2 52,4 
γ/(200) 13,1 59,4 
405 300 
α/(200) 24,2 77,3 
0,08 7,39 
γ/(111) 4,8 51,2 
α/(110) 312,6 52,4 
γ/(200) 26,0 59,4 
450 600 
α/(200) 32,4 77,3 
0,10 5,48 
γ/(111) 4,8 51,1 
α/(110) 297,6 52,5 
γ/(200) 4,5 59,5 
450 300 
α/(200) 26,8 77,3 
0,09 0,94 







Tab. 4.11: Einfluss der Behandlungsparameter auf die Gefügeanisotropie 
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In ausgewählten Regimes wurden mit Mini-
Proben im Zug- und Kerbschlagbiegeversuch 
mechanische Eigenschaften gemessen (Tab. 4.10, 
Abb. 4.40). Die Probe (Abb. 4.40) wurde nach dem 
inkrementellen Verformungsprozess tonnenförmig, da 
die einzelnen Verformungsschritte in Zug- und 
Druckrichtung nicht identisch sind. In Druckrichtung 
kumuliert sich die Verformung. Dadurch entsteht die 
tonnenförmige Ausbauchung der Probe.  
Den ermittelten Werten kann entnommen 
werden, dass die niedrigste Festigkeit und 
Kerbschlagzähigkeit in dieser Probenserie die Probe 
mit der Temperatur der bainitischen Umwandlung 
405°C/600s, d.h. knapp über der M s-Temperatur, 
aufweist. Andererseits ließ die Probe einen hohen 
Dehnungswert von 36% erkennen (Abb. 4.41, Abb. 
4.42). Diese hohe Dehnung wurde durch einen großen 
Restaustenitanteil von 20% verursacht. Die 
Ergebnisse zeigen, dass ein so hoher 








Abb. 4.40: Proben für  
mechanische Versuche,  
entnommen aus umgeformter  
TMB-Probe 
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Abb. 4.42: Werkstoffverhalten bei der Temperatur der bainitischen Umwandlung, 450°C/600 s, 
450°C/100 s und 405°C/600 s, ermittelt im Zugversuch 
Die Bruchfläche besteht aus einer Kombination von Zäh- und Sprödbrüchen. 
Auf der Bruchfläche befinden sich deutliche, während des Bruchs entstehende Fasen 
und Grübchenmorphologien der Zähbrüche (Abb. 4.43). Dieses Gefüge erreichte die 
niedrigsten Werte der Kerbschlagzähigkeit, 35 J.cm-2.  
 
Abb. 4.43: Detail der Bruchfläche, bainitische 
Umwandlung: 405°C/600 s, Nital  
 
Abb. 4.44: Detail der Bruchfläche, bainitische 
Umwandlung: 450°C/600 s, Nital  
Im Gegensatz zu dem niedrigen Wert der Kerbschlagzähigkeit aus dem 
vorherigen Regime wurde bei der Probe mit einer hohen Temperatur der bainitischen 
Umwandlung von 450°C/600 s ein hoher Wert der Kerbs chlagzähigkeit, 79 J.cm-2, 
gemessen (Abb. 4.41). Bei diesem Regime konnte auch eine gute Dehnung von 
26,4% und eine Zugfestigkeit von  837 MPa gemessen werden (Abb. 4.42). Die 
Bruchfläche hatte überwiegend duktilen Charakter mit einem minimalem Auftreten 
von Scherlippen (Abb. 4.44). Das Gefüge im Bereich der Bruchfläche wurde von 
länglichen Ferritkörnern mit Inseln des in verformungsinduzierten Martensit 
umgewandelten Restaustenits gebildet (Abb. 4.45). Die hohe Temperatur der 
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bainitischen Umwandlung sowie die lange Haltezeit auf dieser Temperatur 
verursachten vermutlich eine partielle Erholung des verformten Bereichs und 
verbesserten dadurch die mechanischen Eigenschaften. Der niedrigere 
Dehnungswert kann durch das Auftreten der Perlitinseln, die im 
Rasterelektronenmikroskop beobachtet wurden (Abb. 4.34), sowie durch einen 
niedrigeren Restaustenitanteil verursacht worden sein. Ein Anteil von 15% 
Restaustenits ist zur Sicherung der mechanischen Eigenschaften jedoch 
ausreichend. 
 
Abb. 4.45: Probe mit der Temperatur der bainitischen Haltezeit 450°C/600s, nach dem 
Zugversuch, dreidimensionale Oberflächengestaltung mit der Merged-3D-Methode, Nital 
Bei der Verkürzung der bainitischen Haltedauer von 600 auf 100 s wurde 
eine Erhöhung der Zugfestigkeit auf 891 MPa und eine A5mm-Dehnung über 27% 
beobachtet (Abb. 4.41, Abb. 4.42). Bei diesem Regime kam es zur Senkung der 
Kerbschlagzähigkeit auf 49 J.cm-2. Im Versuchsverlauf wurde festgestellt, dass der 
Bruch zu 27% einen spröden Charakter aufwies. 
Zur Festlegung der Restaustenitumwandlung in verformungsinduzierten 
Martensit während des Zugversuchs wurde eine Messung mittels 
Röntgendiffraktometrie durchgeführt. Der Restaustenitanteil wurde direkt an der 
Spitze der zerrissenen Probe und weiterhin im Abstand von 2, 4 und 6 mm (Abb. 
4.46, Tab. 4.12) bestimmt. An der Bruchstelle sowie im Abstand von 2 mm von ihrem 
Rand, d.h. im Bereich einer intensiven Verformung bei der Einschnürung, war der 
Restaustenitanteil geringfügig. Im Abstand von 4 mm von der Bruchstelle wurde 
bereits eine Erhöhung des Restaustenitanteils auf 3,5% gemessen. Im Abstand von 
6 mm betrug der Restaustenitanteil bereits 10%, was dem in der Mitte der Probe vor 
dem Zugversuch gemessenen Wert entspricht. Die Gefügedokumentation wurde bis 
zum Abstand von 10 mm von der Bruchstelle durchgeführt (Abb. 4.46). Direkt an der 
Bruchstelle wurde das Gefüge durch den Verformungseinfluss verformt. Die 
Restaustenitinseln wandelten sich in Martensit um. Im Abstand von 8 mm von der 
Bruchstelle sind Austenitinseln ersichtlich, die sich nicht in Martensit umwandelten. 
Im Abstand von 10 mm von der Bruchstelle wird das Gefüge, das so gut wie nicht 
thermomechanisch beeinflusst wurde, von Ferrit und Perlit gebildet. 
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Abb. 4.46: Gefüge nach dem Zugversuch mit verschiedenen Abständen von der Bruchstelle auf 
der Probe nach der TMB mit der Temperatur der bainitischen Umwandlung 450°C/100 s, Nital 





Tab. 4.12: Restaustenitanteil in der Probe nach dem Zugversuch in Abhängigkeit vom Abstand 
zur Bruchstelle 
Die größte Zugfestigkeit von 901 MPa und eine Dehnung A5mm über 24% 
wurde im Regime mit der Temperatur der bainitischen Umwandlung 425°C/100 s 
festgestellt (Abb. 4.47). Die Kerbschlagzähigkeit war wieder niedriger als bei dem 
Regime mit der Temperatur der bainitischen Haltezeit 450°C/600 s. 
Beim Vergleich der Ergebnisse der mechanischen Versuche mit 
praxisrelevanten Werten wurden festgestellt, dass die Versuchswerkstoffe mit den 
besten für die Blechteilproduktion verwendeten TRIP-Stählen, wie sie z.B. die Firmen 
Arcelor auto (TRIP 800) und United States Steel (TRIP 780/800) herstellen, 
vergleichbar sind [47],[48]. Der von der Firma Arcelor auto hergestellte TRIP-Stahl 
800 erreicht eine Festigkeit von ca. 780 bis 900 MPa, wobei die Dehnung A80 höher 
als 23% ist. Der TRIP-Stahl 780/800 der Firma United States Steel weist bei einer 
Dehnung A80 von 30% eine Festigkeit von Rm=624 MPa auf. Nach der 
thermomechanischen Behandlung des C-Mn-Si-Stahls (T1) wurde eine Festigkeit 
von ca. 800 bis 900 MPa und eine Dehnung höher als 24% gemessen. Aus diesen 
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Ergebnissen kann gefolgert werden, dass durch die Massivumformung mittels 
thermomechanischer Behandlung bessere mechanische Eigenschaften erreicht 
werden können als durch die bisher angewendete Blechumformung in der 
industriellen Herstellung. 
 
Abb. 4.47: Werkstoffverhalten bei der Temperatur der bainitischen Umwandlung, 425°C/600 s 
und 425°C/100 s, ermittelt im Zugversuch 
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4.2 Modellbehandlung des C-Mn-Si-Nb-TRIP-Stahls (T2) 
Zur Bestimmung des Niobeinflusses bei verschiedenen Erwärmungstemperaturen 
und des Verformungseinflusses auf die Gefügeentwicklung wurden die 
Untersuchungen am C-Mn-Si-Nb-TRIP-Stahl (T2) in drei Schritte unterteilt. Was die 
Erwärmungstemperatur anbelangt, so wurden die Tieftemperatur- und die 
Hochtemperaturaustenitisierung optimiert. Gleichzeitig wurde der Einfluss der 
Verformungsintensität in verschiedenen Verformungsbereichen untersucht.  
Bei der Hochtemperaturoptimierung bei der Temperatur 1230°C bestand das 
Ziel darin, die Niobkarbide in dem Mischkristall zu lösen und den Niobeinfluss auf die 
Umwandlungen und die Kornfeinung zu bestimmen. Bei der 
Tieftemperaturoptimierung bei den Temperaturen 900, 975 und 1050°C wurde 
aufgrund einer niedrigen Erwärmungstemperatur keine Niobkarbidlösung im 
Mischkristall durchgeführt. In diesem Schritt wurde der Niobkarbideinfluss auf die 
Kornfeinung ermittelt. 
Die bainitische Umwandlung bei allen auf den C-Mn-Si-Nb-TRIP-Stahl 
angewandten Regimes verlief bei der Temperatur von 425°C und einer Haltezeit von 
600 s. 
4.2.1  Tieftemperaturoptimierung  
In den Anfangsregimes wurden die Austenitisierungstemperatur von 1050°C und die 
Haltezeit von 5 bzw. 20 s gewählt (Tab. 4.13). Das erste Regime beinhaltete acht 
Verformungsschritte im Temperaturintervall von 950-720°C. Das erreichte Ferrit-
Bainit-Gefüge war feinkörnig mit einem Bainitanteil von 52%, einem 
Restaustenitanteil von 13% und einer Ferritkorngröße von 6–7 µm (Abb. 4.48). Der 
Restaustenitanteil wurde durch die Röntgendiffraktionsanalyse ermittelt. Die 
Ferritkorngröße und der Bainitanteil im Gefüge wurden durch die Bildanalyse 
bestimmt. 
Im nächsten Schritt wurde der Einfluss der Anzahl der Verformungsschritte und 
des Temperaturintervalls der Verformung auf die Gefügeentwicklung untersucht 
(Tab. 4.13). Das Ziel stellte die Ermittlung der Möglichkeit dar, das 
Temperaturintervall der Verformung zu erweitern und insbesondere die 
Verschiebung seiner unteren Grenze in Richtung niedrigerer Temperaturen zu 
untersuchen. 
TA 

















950 – 720 8x 1 13 52 - - 
950 – 600 12x 1,2 10 - 812 972 5 
950 – 600 10x 1,1 - 54 - - 
1050 
20 950 – 600 12x 1,2 15 49 820 998 
900 - 720 40x 10,4 11 26 - 878 
900 20 
900 - 600 40x 10,4 - - - - 
Tab. 4.13: Einfluss der Bedingungen der Tieftemperaturaustenitisierung auf die 
Gefügeentwicklung und die mechanischen Eigenschaften  
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Abb. 4.48: TA = 1050°C/5s,  8-fache 
Verformung: 950-720;C, Nital 
 
Abb. 4.49: TA = 1050°C/5s, 12-fache 
Verformung: 950-600s, Nital 
Bei gleichen Austenitisierungsbedingungen wie bei dem Anfangsregime 
(1050°C/5s) wurde in dem Temperaturintervall eine V erformung mit 10- und 12-
fachen Verformungsschritten erprobt. Bei der 12-fachen Verformung im 
Temperaturintervall 950-600°C entstand ein verformt es Gefüge mit einem niedrigen 
Bainit- und Restaustenitanteil (Abb. 4.49). Sogar nach dem letzten 
Verformungsschritt bei der Temperatur von 600°C wur de in dem Gefüge keine 
Perlitausscheidung beobachtet. Die Zugfestigkeit wurde mit 972 MPa ermittelt. Bei 
der Reduzierung der Verformungsschritte auf 10 wurde eine erhöhte Bainitmenge 
von 54% beobachtet.  
Um den Austenitisierungsprozess zu fördern, wurde im nächsten Schritt die 
Austenitisierungshaltezeit von 5 s auf 20 s verlängert. Dies führte zur Entstehung 
eines Ferrit-Bainit-Gefüges mit 49% Bainitanteil und 15% Restaustenitanteil. Das 
Gefüge beinhaltete auch grobere bainitische Blöcke um 50 µm. Im Gegensatz zu 
dem Regime mit einer Haltezeit von 5 s auf der Austenitisierungstemperatur kam es 
zur Erhöhung der Festigkeit um 26 MPa. Der erwartete Anstieg wurde von der 
Erhöhung des Bainitanteils infolge der Verlängerung des Austenitisierungsintervalls 
verursacht. 
Eine bedeutende Feststellung war, dass es im Gegensatz zum niobfreien Stahl 
bei Verformungen bis hinab zu Temperaturen von 600°C nicht zur 
Perlitausscheidung kam. Das stellt die Möglichkeit einer Erweiterung des Fensters 
 
Abb. 4.50:  TA = 900°C/20s,  40-fache 
Verformung: 950-720;C, Zweischrittätzen (Nital 
+ 10%-ige wässrige Na2S2O5-Lösung) 
 
Abb. 4.51:  TA = 900°C/20s, 40-fache 
Verformung: 900-600°C,  Nital  
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technologischer Parameter und einen bedeutenden Vorteil bei der Wahl eines 
längeren Zeitintervalls für die thermomechanische Behandlung dar. 
Zur Einstellung eines höheren Ferrit-
Anteils im Gefüge wurde das Regime mit 
einer 40-fachen Verformung, einer 
gesenkten Austenitisierungstemperatur 
von 900°C und einer Haltezeit von 20 s 
erprobt (Tab. 4.13). Die 40-fache 
Verformung verlief im Temperaturintervall 
von 900-720°C. Das entstandene Ferrit-
Bainit-Gefüge bestand zu über 60% aus 
Ferrit und zu 11% aus Restaustenit. Die 
Ferritkorngröße bewegte sich um die 2 µm 
(Abb. 4.50).  
Zur Bestätigung der unteren Grenze 
des Umformungsintervalls bei der 
Temperatur von 600°C wurde der Versuch 
bei dieser Temperaturgrenze mit einem 
höheren Verformungsgrad wiederholt, der 
durch 40-fache Verformung erreicht wurde 
(Tab. 4.13). Das End-Ferrit-Bainit-Gefüge beinhaltete wieder über 60% Ferrit, ein 
sehr feines Ferritkorn und gleichzeitig auch sehr viel Perlit (Abb. 4.51). Dieser wurde 
durch Kohleabdrücke identifiziert (Abb. 4.52). Ein höherer Verformungsgrad 
beschleunigte die Perlitumwandlung und verursachte die Bildung perlitischer 
Kolonien auf den Ferritkorngrenzen. D.h., dass es bei der Nioblegierung notwendig 
ist, bei der extremen Senkung der unteren Grenze des Temperaturintervalls der 
Verformung bis auf 600°C für die gegebene Technolog ie einen optimierten 
maximalen Verformungsgrad einzuhalten. 
4.2.2 Einfluss der Verformungstemperatur in verschiedenen 
Temperaturintervallen auf die Gefügeentwicklung  
Die Verformung bei verschiedenen Temperaturen hat einen Einfluss auf die 
Förderung bzw. Unterdrückung der Ferrit- bzw. Bainitbildung. Aus diesem Grund 
wurde der Verformungseinfluss in verschiedenen Temperaturintervallen ermittelt 
(Tab. 4.14). 
Zuerst wurde die sog. Hochtemperaturverformung im Temperaturintervall 975-
870°C erprobt, welche die folgende Bainitbildung un terstützen sollte. Danach wurde 
die sog. Mitteltemperaturverformung im Temperaturintervall 800-600°C untersucht. 
Hierbei handelte es sich um die Verformung im interkritischen Bereich, welche die 
Bainitbildung unterdrücken und den Ferritanteil im Gefüge erhöhen sollte. Im 
folgenden Schritt wurde die Kombination von Hoch- und Mitteltemperaturverformung 
untersucht. 
Diese Verformungsregimes wurden bei einer Austenitisierungshaltezeit von 
300 s auf der Temperatur von 970°C und bei einer Au stenitisierungshaltezeit von 5 s  
auf der Temperatur von 1230°C erprobt, um den Einfl uss verschiedener 
Austenitisierungstemperaturen festzustellen. Ein grundsätzlicher Unterschied 
zwischen diesen Strategien bestand darin, dass es bei der 
Austenitisierungstemperatur von 1230°C zur Niobkarb idlösung im Mischkristall kam. 
Dieses Phänomen beeinflusst den Umwandlungsverlauf sowie den 
Kornfeinungsprozess.  
 
Abb. 4.52:  TA = 900°C/20s, 40-fache 
Verformung: 900-600°C,  Nital , 
Kohleabdruck, Nital 




















[MPa] Rm [MPa] 
975 - 870 3x 0,8 56 - 769 956 
800 – 600 4x 0,9 45 - 775 997 975 300 
975 – 870, 
800 - 600 3x, 4x 1,7 50 13 741 946 
975 - 870 3x 0.8 77 - - - 
800 – 600 4x 0,9 70 - - - 1230 5 
975 – 870, 
800 - 600 3x, 4x 1,7 62 13 832 1037 
Tab. 4.14: Einfluss der Temperatur in verschiedenen Temperaturintervallen auf die 
Gefügeentwicklung und die mechanischen Eigenschaften  
 
Abb. 4.53: TA = 975°C/300s, 3-fache 
Verformung: 975-870°C, Nital 
 
Abb. 4.54: TA = 975°C/300s, 3-fache 
Verformung: 975-870°C, 4-fache 
Verformung: 800-600°C, Nital 
 
Abb. 4.55: TA = 1230°C/5s, 3-fache 
Verformung: 975-870°C, Nital 
 
Abb. 4.56: TA = 1230°C/5s, 3-fache 
Verformung:  975-870°C, 4-fache 
Verformung: 800-600°C, Nital 
Bei der Austenitisierungstemperatur von 975°C und d er Haltezeit von 300 s kam 
es während der Anwendung der sog. Hochtemperaturverformung im 
Temperaturintervall 975-870°C zu keiner ausreichend en Gefügeverfeinerung (Abb. 
4.53). Gleichzeitig verlief im Gefüge eine sekundäre Rekristallisation, die eine 
weitere Kornvergröberung verursachte. Das entstandene Ferrit-Bainit-Gefüge wurde 
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von groben bainitischen, von Ferrit-Netzwerken umgrenzten Blöcken um 25 µm 
gebildet. 
Die Anwendung der sog. Mitteltemperaturverformung im Bereich von 800-600°C 
unter gleichen Austenitisierungsbedingungen führte zu einem feineren Gefüge mit 
gelegentlichem Erscheinen gröberer bainitischer Blöcke. Der Gesamtanteil an Bainit 
war niedriger, er betrug lediglich 45%. Durch die Kombination beider 
Verformungsvarianten wurde ein relativ feinkörniges, teilweise rekristallisiertes Ferrit-
Bainit-Gefüge mit 50%-igem Bainitanteil und 13%-igem Restaustenitanteil erreicht 
(Abb. 4.54). Die Zugfestigkeit betrug 946 MPa. 
Bei der Erhöhung der Austenitisierungstemperatur auf 1230°C binnen 5 s und 
der Anwendung der Hochtemperaturverformung im Intervall von 975-870°C stieg der 
Bainitanteil bis auf 77% an und es kam zu einer wesentlichen Kornvergröberung bis 
auf Blöcke mit einer Größe von 60 µm (Abb. 4.55). Das gleiche wurde auch bei der 
Mitteltemperaturverformung im Intervall von 800-600°C beobachtet. Der Bainitanteil 
betrug ca. 70%. Die gleiche Kombination der Hoch- und Mitteltemperaturverformung 
verursachte im Gegensatz zum vorherigen Fall außer der Senkung des Bainitanteils 
auf 62% und seiner teilweisen Verfeinerung keine wesentliche Gefügebeeinflussung 
(Abb. 4.56).  
Dieser Experimentschritt zeigte, dass die Verformung im interkritischen Bereich 
den Bainitanteil im Gefüge senkt und dass die Verformung in dem überinterkritischen 
Bereich den Bainitanstieg fördert. 
4.2.3  Hochtemperaturoptimierung  
Zum Nachweis des Niobeinflusses auf die Gefügeentwicklung bei seiner 
Ausscheidung aus dem Mischkristall wurden Versuche mit der 
Austenitisierungstemperatur von 1230°C durchgeführt . Bei dieser Temperatur kommt 
es zu einer vollständigen Niobkarbidlösung im Austenit.  
In den untersuchten thermomechanischen Regimes wurde festgestellt, dass 
längere Haltezeiten auf dieser Temperatur eine wesentliche Vergröberung des 
Austenitkorns verursachen, das auch während der Anwendung mehrfacher 
Verformungen nicht verfeinert werden konnte. Im ersten Regime mit der 
Austenitisierungstemperatur von 1230°C, der Halteze it von 5 s und der Verformung 
im Temperaturintervall von 950-720°C wurde die Ferr itbildung nicht gefördert. Es 
entstand lediglich eine kleine Menge Ferrit an den Grenzen der ursprünglichen 
Austenitkörner. Bei einer Austenitisierungshaltezeit von 5 s betrug die 
Austenitkorngröße ca. 80 µm (Abb. 4.57) und bei einer Haltezeit von 160 s sogar 
mehr als 100 µm (Abb. 4.58).  
Aus diesem Grund wurden die Austenitisierungshaltezeiten bei einer 
Temperatur von 1230°C auf die kürzeste Haltezeit vo n 5 s festgelegt (Tab. 4.15).  
In Anbetracht dessen, dass es im vorherigen Schritt nicht gelungen ist, die 
bainitischen Blöcke zu verfeinern, wurde eine Temperatursenkung der unteren 
Grenze des Verformungstemperaturintervalls bis auf 600°C durchgeführt. Die 
Anfangstemperatur der Verformung betrug dabei 900°C . Dadurch kam es zu einer 
Erhöhung des Ferritanteils und zur Bildung ungleichmäßiger bainitischer Blöcke mit 
einer Größe von 10 bis 80 µm, wobei das Gefüge nicht vollständig rekristallisierte 
(Abb. 4.59). Bei der Senkung der Anzahl der Verformungsschritte während des 
ansonsten gleichen Regimes kam es zur wiederholten Vergröberung der bainitischen 
Blöcke bis auf eine Größe von 100 µm (Abb. 4.60).  
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Abb. 4.57: TA = 1230°C/5s, 8-fache 
Verformung: 950-720°C, Nital 
 
Abb. 4.58: TA = 1230°C/160s, 8-fache 
Verformung: 950-720°C,  Nital 
 
 
Abb. 4.59: TA = 1230°C/5s, 8-fache 
Verformung: 900-600°C, Nital 
 
Abb. 4.60: TA = 1230°C/5s, 4-fache 
Verformung: 900-600°C, Nital 









5 950 – 720 8x 1 - 
180 950 – 720 8x 1 - 
5 900 – 600 8x 1 54 
5 900 – 600 4x 0,9 48 
5 975 - 600 10x 1,1 53 
5 1050 - 600 12x 1,2 70 
5 1050 - 600 





5 unmittelbar nach der Austenitisierungshaltezeit im Wasser abgeschreckt 
5 1200 – 720 40 10,4 - 
1200 
5 1200 - 600  40 10,4 - 
Tab. 4.15: Einfluss der Bedingungen der Hochtemperaturaustenitisierung auf die 
Gefügeentwicklung   
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Damit es auch bei der 
Hochtemperaturoptimierung zu einer 
Gefügeverfeinerung kommt, wurde im 
nächsten Schritt nach der 
Austenitisierung bei einer Temperatur 
von 1200°C und der Haltezeit von 5 s 
eine 40-fache Verformung in den 
Temperaturintervallen 1200-720°C und 
1200-600°C durchgeführt. In beiden 
Fällen entstand ein sehr grobes, von 
bainitischen Blöcken mit einer Größe von 
50 µm gebildetes, Gefüge. Die 
bainitischen Blöcke, in denen auch 
Gebilde des thermisch induzierten 
Martensits beobachtet wurden, waren 
von sehr feinen Ferritkörnern umgeben (Abb. 4.61). Die Latten des bainitischen 
Ferrits wurden von dem Folientyp des Restaustenits umrahmt. Im globularen Typ des 
Restaustenits wurden stellenweise auch MA-Anteile (von Restaustenit und Martensit 
gebildete Teilchen) identifiziert. Ein Einfluss einer längeren Verformungszeit auf die 
gewonnenen Gefüge wurde nicht beobachtet. 
 
Abb. 4.61:  TA = 1200°C/5s, 40-fache 
Verformung: 1200-600°C, Nital  
Ergebnisse der Modellbehandlung  109 
4.3 Modellbehandlung desC-Mn-Al-TRIP-Stahls (T3)  
Das Ziel dieser Untersuchungen bestand in der Ermittlung des Einflusses des 
Ersatzes von Silizium durch Aluminium an einem Modell des C-Mn-Al-Stahles (T3). 
Die Aufmerksamkeit wurde insbesondere der Wirkung von Aluminium auf die 
Verzögerung der Zementitausscheidung und damit dem Einfluss auf die 
Restaustenitstabilität gewidmet. Gleichzeitig wurde der Einfluss auf die 
Mischkristallhärtung beobachtet. 
Die vorgeschlagene thermomechanische Behandlung sollte Informationen über 
den Verlauf der bainitischen Umwandlung während verschiedener Temperaturen, 
insbesondere über die Bildung eines geeigneten Ferrit-Bainit-Gefüges mit einem 
ausreichenden Restaustenitanteil und einem feinen Ferritkorn liefern.  
Das erste auf dem thermomechanischen Simulator angewandte Regime 
bestand aus einer Austenitisierung bei der Temperatur von 900°C binnen 20 s, einer 
20-fachen Verformung im Temperaturbereich von 900 bis 720°C und der Temperatur 
der bainitischen Umwandlung 425°C/600s. Es entstand  ein sehr feines Ferrit-Bainit-
Gefüge mit 9% Restaustenit, 57% Ferrit und einem Ferritkorn von ca. 1,8 µm Größe 
(Abb. 4.62).  
 
Abb. 4.62: 20-fache Verformung, TB: 
425°C/600s, Ätzen in 2 Schritten (Nital + 10%-
ige wässrige Na2S2O5-Lösung) 
 
Abb. 4.63: 40-fache Verformung, TB: 
425°C/600s, Ätzen in 2 Schritten (Nital + 10%-
ige wässrige Na2S2O5-Lösung) 
Zum Vergleich des Verformungseinflusses auf die Förderung der Ferritbildung 
und auf die Kornfeinung wurde eine identische Strategie mit doppelter Anzahl der 
Verformungsschritte, d.h. mit vierzigfacher kumulierter Verformung untersucht (Abb. 
4.63). Aus metallografischer Sicht wurde weder ein Verformungseinfluss auf die 
Förderung der Ferritbildung noch auf eine weitere FerritKornfeinung beobachtet. Der 
Restaustenitanteil wurde mittels Bildanalyse nach dem Ätzen in 2 Schritten ermittelt. 
Zur Bestätigung des Restaustenitanteils wurde auch die Röntgendiffraktionsanalyse 
verwendet. Die Messung wurde aufgrund einer möglichen Vorzugstextur infolge der 
Verformung in drei verschiedenen Kippwinkeln der Probe durchgeführt.  
Zur Feststellung des Aluminiumeinflusses auf die Verzögerung der 
Zementitausscheidung wurden Regimes mit verschiedenen Temperaturen und 
Haltezeiten der bainitischen Umwandlung verwendet. Die 
Austenitisierungsbedingungen, d.h. Temperatur und Haltezeit, blieben bei allen 
Regimes konstant. Anhand der bisher gewonnenen Erfahrungen wurden drei 
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verschiedene Temperaturen der bainitischen Umwandlung – 405, 425 und 450°C – 
während der Haltezeiten von 100, 300 und 600 s gewählt (Tab. 4.16). 
Tab. 4.16: Einfluss der unterschiedlich großen logarithmischen Formänderung und Einfluss 
unterschiedlicher Temperaturen und Haltezeiten der bainitischen Umwandlung auf die 
Gefügeentwicklung: TA- Austenitisierungstemperatur [°C], t A- Austenitisierungszeit [s], TB- 
Temperatur der bainitischen Umwandlung [°C], t B- Haltezeit auf der Temperatur der 
bainitischen Umwandlung [s], ϕ - logarithmische Formänderung [-] 
 
Abb. 4.64: 40-fache Verformung, TB: 425°C/300s, 
Ätzen in 2 Schritten (Nital + 10%-ige wässrige 
Na2S2O5-Lösung) 
 
Abb. 4.65: 40-fache Verformung, TB: 
450°C/600s, Ätzen in 2 Schritten (Nital + 10%-
ige wässrige Na2S2O5-Lösung)  
Die entstandenen Gefüge beinhalteten Ferrit, Bainit und Restaustenit (Abb. 
4.63, Abb. 4.64, Abb. 4.65, Abb. 4.66, Abb. 4.67). Die Ferrit- und Restaustenitanteile, 
genauso wie die Ferritkorngröße, wurden mittels Bildanalyse bestimmt (Tab. 4.16). 
Der Ferritanteil betrug in allen untersuchten Regimes zwischen 57 und 60%, die 
mittlere Ferritkorngröße bewegte sich bei ca. 2 µm und der Restaustenitanteil bei ca. 
10%. Es tauchten gröbere bainitische Blöcke mit der Größe von ca. 15  µm auf.  Der 
Restaustenit kam sowohl in Globular- als auch in Folienform vor. Eine größere 
Restaustenitmenge wurde zwischen den Bainitlatten beobachtet, was den Folientyp 
von Restaustenit darstellt. Diese Tatsache bestätigt, dass der Folienrestaustenit 
stabiler ist als der Volumenrestaustenit. Bei allen drei untersuchten Temperaturen 
der bainitischen Umwandlung und Haltezeiten wurde keine wesentliche Senkung des 
Restaustenitanteils beobachtet, was zu einer Verschlechterung der mechanischen 
Eigenschaften geführt hätte. Bei der Probe mit einer sehr niedrigen Temperatur der 
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im Lichtmikroskop eine größere Menge des temperaturinduzierten Martensits in den 
Restaustenitinseln beobachtet (Abb. 4.67). Bei dem gleichen Regime wurden im 
Gefüge dunkle Inseln verzeichnet, die bei der 3D-Rekonstruktion des 
Oberflächenreliefs auf dem Konfokalmikroskop als perlitische Kolonien an den 
Ferritkorngrenzen erkannt wurden (Abb. 4.68). Diese Teilchen waren schlechter 
ätzbar als die Ferritmatrix.  
 
Abb. 4.66: 40-fache Verformung, TB: 425°C/100s, 




Abb. 4.67: 40-fache Verformung, TB: 405°C/600s, 
Ätzen in 2 Schritten (Nital + 10%-ige wässrige 
Na2S2O5-Lösung)  
 
Abb. 4.68: 3D-Rekonstruktion des Oberflächenreliefs der Probe mit der Temperatur der 
bainitischen Umwandlung 405°C/600 s nach dem Ätzen in 2 Schritt en (Nital + 10%-ige wässrige 
Na2S2O5-Lösung), Konfokalmikroskop, Ferritmatrix mit Restaustenit- und Perlitinseln 
Da ein genügend hoher Restaustenitanteil im Gefüge aus Sicht der 
mechanischen Eigenschaften sehr wichtig ist, wurde eine Messung des 
Restaustenits in der Längsachse der Probe mit der Temperatur der bainitischen 
Umwandlung 425°C/600 s durchgeführt (Abb. 4.69). Da s Ziel stellte die Ermittlung 
des Restaustenitanteils im Verformungsbereich dar. Die Messung wurde mittels 
Röntgendiffraktionsanalyse bei drei verschiedenen Kippwinkeln der Probe 
durchgeführt, um den Textureinfluss zu eliminieren. Es wurde festgestellt, dass der 
Restaustenitanteil an allen gemessenen Stellen über 12% betrug (Tab. 4.17).  
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Weiterhin wurde anhand der Polfiguren eine 
Fasertextur festgestellt. Die Pulfiguren wurden im 
Austenit an den {111}, {200}, {220} - Reflexen und 
im Ferrit an den {110}, {200}, {211} - Reflexen 
durchgeführt. 
In der Probenmitte, d.h. an der Stelle mit dem 
größten Verformungsgrad, war eine sehr starke 
Fasertextur im Austenit und Ferrit zu erkennen. Im 
Austenit wurde eine Fasertextur beobachtet, bei der 
die Faserachse [100] in Richtung der 
Probenlängsachse zeigt (Abb. 4.70). 
 Dagegen konnte im Ferrit eine doppelte 
Fasertextur festgestellt werden, bei der die 
Faserachsen [100] und [110] in Richtung der Probenlängsachse zeigen (Abb. 4.71). 
3 und 5 mm von der Probenmitte entfernt wurde bereits eine sehr schwache Textur 
gemessen (Abb. 4.69, Abb. 4.70). 
 Zur Bestätigung des gleichen Texturcharakters in allen Regimes wurde noch 
eine Texturmessung an einer Probe mit der Temperatur der bainitischen 
Umwandlung 405°C/600 s durchgeführt. Die Ergebnisse  zeigten, dass in dieser 
Probe sowohl im Austenit als auch im Ferrit die gleiche Textur wie in der vorherigen 
Texturmessung vorkommt. 
Die Fasertextur im Austenit in der Probenmitte entspricht den normalen Werten 
in verformten Proben. 




Tab. 4.17: Restaustenitanteil in Abhängigkeit von dem Abstand von der Probenmitte – Probe 
mit der Temperatur der bainitischen Umwandlung 425°C/600 s  
 
Abb. 4.70: 220 – Polfigur des Austenits, 
Messung in der Mitte der Probe   
 
Abb. 4.71: 110 – Polfigur des Ferrits, Messung in 
der Mitte der Probe   
 
 
Abb. 4.69: Detail der Verformungs- 
zone nach dem Ätzen mit Nital 
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Abb. 4.72: 220 –Polfigur des Austenits, Messung 
in 3 mm Abstand von der Probenmitte 
 
Abb. 4.73: 110 – Polfigur des Ferrits, Messung in 
3 mm Abstand von der Probenmitte 
4.3.1 Mechanische Versuche   
Die mechanischen Eigenschaften wurden mittels des Zug- und des 
Kerbschlagbiegeversuchs ausgewertet (Tab. 4.18, Abb. 4.74). Beide Versuche 
wurden mit Miniaturproben durchgeführt, die aus dem Mittelbereich der 
thermomechanisch behandelten Proben hergestellt wurden.  
 
Abb. 4.74: Vergleich der mechanischen Eigenschaften für verschiedene Parameter der 
bainitischen Unwandlung beim Werkstoff C-Mn-Al (T3) 
Bei beiden Regimes mit der Temperatur der bainitischen Umwandlung von 
450°C/600 s und 450°C/100 s Haltezeit wurde eine Zu gfestigkeit von ca. 640 MPa 
gemessen (Abb. 4.75). Die A5mm-Dehnung betrug bei beiden Haltezeiten ca. 30%. 
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 Bei der Temperatur der bainitischen Umwandlung von 425°C wurden große 
Unterschiede zwischen der Haltezeit 100 s und den Haltezeiten 300 und 600 s 
beobachtet (Abb. 4.74, Abb. 4.76). Bei den Haltezeiten 300 und 600 s wurden 
Zugfestigkeiten von 649 bzw. 627 MPa und Dehnungen von 26 bzw. 31% ermittelt. 
Diese Werte entsprechen den Ergebnissen einer höheren Temperatur der 
bainitischen Umwandlung von 450°C. Bei der kürzeren  Haltezeit von 100 s wurde ein 
wesentlicher Anstieg der Zugfestigkeit bis auf 740 MPa mit einer hohen A5mm-
Dehnung von 36% ermittelt (Abb. 4.76). 
 Bei der niedrigsten Temperatur der bainitischen Umwandlung von 405°C und 
der Haltezeit von 600 s wurde die niedrigste Zugfestigkeit 601 MPa erreicht. Die 
A5mm-Dehnung betrug lediglich 23% (Abb. 4.75). Diese niedrigen Werte entstehen, 
weil Aluminium die Ms-Temperatur zu höheren Werten verschiebt. Weitere 
Parameter, die zur Reduzierung der Werte führen, stellen das Perlitvorkommen und 
das Vorkommen des Martensits in den Restaustenitinseln dar. Es kann 
angenommen werden, dass der Austenit im Gefüge nicht ausreichend stabil für eine 
wesentliche Beeinflussung der mechanischen Werte war.  
 Die höchste Restaustenitstabilität wird während der Kaltverformung bei der 
Probe mit der bainitischen Haltezeit 100 s bei der Temperatur 425°C erreicht. Ein 
allgemein niedrigerer Wert der Zugfestigkeit im Vergleich zu dem klassisch legierten 
C-Mn-Si-TRIP-Stahl ist durch die geringe Fähigkeit des Aluminiums, den Mischkristall 




Abb. 4.75: Werkstoffverhalten bei der Temperatur der bainitischen Umwandlung, 450°C/100 s, 
450°C/100 s und 405°C/600 s, ermittelt durch Zugversuch 
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Abb. 4.76: Werkstoffverhalten bei der Temperatur der bainitischen Umwandlung, 425°C/100 s, 
425°C/300 s und 425°C/600 s, ermittelt durch Zugversuch 
 
Abb. 4.77: Kerbschlagbiegeversuch bei der Temperatur der bainitischen Umwandlung, 
450°C/600 s, 450°C/100 s und 405°C/600 s 
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Abb. 4.78: Kerbschlagbiegeversuch bei der Temperatur der bainitischen Umwandlung, 
425°C/600 s, 425°C/300 s und 425°C/100 s 
 Der Kerbschlagbiegeversuch wurde an Proben mit einem Querschnitt 4x3 mm 
und einem V-Kerb mit einer Tiefe von 1 mm durchgeführt. Bei der Mehrzahl der 
untersuchten Regimes bewegte sich die Kerbschlagzähigkeit (ak) im Intervall von 59-
62 J.cm-2. Bei der Temperatur der bainitischen Umwandlung von 450°C und der 
Haltezeit 100 s wurde eine Senkung der Kerbschlagzähigkeit um 10 J.cm-2 
beobachtet (Abb. 4.77). Die größte Senkung der Kerbschlagzähigkeit wurde bei dem 
Regime mit der Temperatur der bainitischen Umwandlung 425°C/300 s festgestellt, 
bei dem lediglich 37 J.cm-2 gemessen wurden (Abb. 4.78). Aus dem Kraftverlauf in 
Abhängigkeit von der Zeit wurde festgestellt, dass diese Probe recht früh einen 
raschen Rissfortschritt aufweist, so dass die Rissbildungsarbeit deutlich kleiner 
ausfällt. Der spröde Anteil der Bruchstelle betrug ca. 17%. Andere untersuchte 
Proben wiesen hauptsächlich Zähbruch auf.  
Tab. 4.18: Einfluss der Behandlungsparameter auf die mechanischen Eigenschaften bei dem C-
Mn-Al-Stahl (T3)  











600 500 649 26 64 60 
300 457 627 31 60 37 425 
100 487 741 36 67 62 
600 473 647 31 45 62 
450 
100 444 641 28 64 50 
900 20 
405 600 455 601 23 65 59 
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Abb. 4.79: Vergleich der mechanischen Eigenschaften der drei untersuchten Stähle, ermittelt 
unter dem gleichen Regime 
Aus dem Vergleich der mechanischen Eigenschaften der drei untersuchten 
Stähle unter dem gleichen Regime kann festgestellt werden, dass die höchste 
Festigkeit in Kombination mit sehr guter Dehnung der Stahl mit Niobzusatz (T2) 
aufweist (Abb. 4.79). Das wird durch Niobkarbide im Mischkristall verursacht. Die 
niedrigste Festigkeit wurde bei dem C-Mn-Al Stahl (T3) beobachtet, weil der 
Aluminiumzusatz einen geringen Einfluss auf die Mischkristallhärtung besitzt. Eine 
sehr gute Kombination zwischen Festigkeit und Dehnung wird bei dem Stahl C-Mn-Si 
(T1) erreicht, da dieser keine speziellen Legierungselemente beinhaltet. 
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4.4 Herstellung dünnwandiger Hohlwellen aus TRIP-Stählen   
Da es auf Grund technischer Probleme nicht möglich war, eine gesteuerte TMB-
Behanndlung direkt in der Bohrungsdrückmaschine BDM-2000 vorzunehmen, wurde 
die Prozessvariante des interkritischen Glühens gewählt. Dies ermöglichte die 
Erprobung einer technologischen Kette, die für die Herstellung von hohlen 
Halbzeugen mit einer dünnen Wand aus TRIP-Stählen vorgesehen war. Die 
Versuche wurden mit den Werkstoffen C-Mn-Si (T1) und C-Mn-Si-Nb (T2) 
durchgeführt. Zuerst wurde ein Halbwarmbohrungsdrücken der Hohlwellen realisiert. 
Danach wurde ein interkritisches Glühen ausgeführt, durch welches das erforderliche 
TRIP-Effekt-fähige Gefüge gesichert wurde. Im letzten Schritt wurden die Endform 
des Halbzeugs durch Drückwalzen und die finalen mechanischen Eigenschaften 
erreicht. Das Ziel stellte die Bestätigung des technologischen Werkstoffverhaltens 
während der inkrementellen Umformung und des Einflusses der Verformung 
während des Bohrungsdrückens auf die Gefügeentwicklung und damit auch auf die 
Endeigenschaften dar. Während des interkritischen Glühens wurde der Einfluss 
verschiedener Parameter der Wärmebehandlung auf die Entstehung des 
erforderlichen Ferrit-Bainit-Gefüges mit einem ausreichenden Restaustenitanteil 
ermittelt. Daraufhin wurden beim Kaltdrückwalzen verschiedene Intensitäten der 
Querschnittreduktion untersucht und damit die technologischen Eigenschaften der 
TRIP-Stähle und deren Eignung für neue Anwendungen überprüft. 
4.4.1 Bohrungsdrücken 
Vor dem Bohrungsdrücken wurden alle Proben auf eine Starttemperatur von 750°C 
erwärmt. Der Umformprozess wurde mit einer Thermographiekamera aufgenommen 
(Abb. 4.80). Durch diese Aufnahmen konnte das Temperaturfeld des Rohlings 
analysiert werden. Es wurde festgestellt, dass die tatsächliche Temperatur bei 
Prozessesbeginn in einem Bereich zwischen 680 und 700°C lag. Unmittelbar nach 
dem Ende der Umformung entstand ein gleichmäßiges Temperaturfeld mit einer 
mittleren Temperatur von 650°C. Sämtliche Proben wu rden unter identischen 
Bedingungen auf einen Außendurchmesser von 51 mm und eine Wanddicke von 9 
mm bearbeitet (Abb. 4.81). Der Dorndurchmesser betrug 33 mm. 
 
 
Abb. 4.80: Temperaturfeld im Halbzeug vor und nach dem Bohrungsdrücken  
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a)    b)      c) 
Abb. 4.81: Bohrungsgedrücktes Halbzeug bei 680-700°C: a) Hohltei l, b) ursprüngliches 
Halbzeug, c) Probenträger 
 
Abb. 4.82: Mikrogefüge des C-Mn-Si-Stahls (T1) 
nach dem Bohrungsdrücken, zerfallene 
Perlitinseln in der Ferritmatrix, Nital 
 
Abb. 4.83: Mikrogefüge des C-Mn-Si-Nb-Stahls 
(T2) nach dem Bohrungsdrücken, zerfallene 
Perlitinseln in der Ferritmatrix, Nital  
 
Abb. 4.84: 3D Rekonstruktion des Oberflächenreliefs des C-Mn-Si-Stahls (T1) nach dem 
Bohrungsdrücken bei einer Temperatur von 750°C, Konfokalmikroskopie 
 Nach dem Bohrungsdrücken wurde bei beiden Werkstoffvarianten eine 
metallografische Analyse durchgeführt. Für die ersten 5 bis 10 mm, gemessen von 
der Stirnseite des Halbzeuges, ist ein gleichmäßiges Ferrit-Perlit-Gefüge 
charakteristisch. Im weiteren Verlauf wurde das Gefüge durch die intensive 
Verformung stark beeinflusst. Die Ferritkörner wurden verformt und die Perlitinseln 
zerfielen (Abb. 4.82, Abb. 4.83). Eine dreidimensionale Oberflächenrekonstruktion 
durch die Konfokalmikroskopie hat schwer anätzbare Partikel identifiziert, die härter 
als die umgebende Ferritmatrix sind (Abb. 4.84). Erst mittels der 
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Kohleabdrucktechnik war es möglich, diese Partikel als perlitische Kolonien zu 
erkennen und damit die Existenz des unteren Bainits auszuschließen (Abb. 4.85). 
Parallel zu der metallografischen Analyse wurde der Einfluss des Stempels und 
der Umformrollen auf die Werkstoffverformung und dadurch auf die 
Gefügeentwicklung untersucht. Im Bereich der Innenkontur des Hohlteiles und der 
Probenmitte wurde kein signifikanter Unterschied im Gefüge beobachtet. In der 
Außenschicht wurden die Körner intensiv in 
die Verformungsrichtung gestreckt. 
Der Einfluss der Verformung auf die 
Gefügeverfestigung wurde mittels 
Härtemessung HV10 und HV30 am 
Anfangsbereich, in der Probenmitte und am 
inneren und äußeren Rand festgestellt. Der 
innere Rand kam mit dem Stempel in 
Berührung und der äußere Rand wurde von 
den Drückrollen beeinflusst. Bei dem C-Mn-
Si-Stahl (T1) waren die gemessenen Werte in 
der Probenmitte und an ihrem äußeren Rand 
fast identisch (Abb. 4.86:). Am inneren Rand 
wurde der Wert um 10 HV30 niedriger 
gemessen, was einen unbedeutenden 
Unterschied darstellt. An der Probenspitze 
wurde der höchste Härtewert ermittelt. Dieser 
betrug 226 HV30. Der Härteanstieg kann 
durch die niedrigere Verformungsintensität am 
Anfang des Prozesses erklärt werden. Aus diesem Grund befindet sich in diesem 
Bereich ein niedriger Anteil der Verformungsenergie, der in Wärme umgewandelt 
wird. Deshalb kommt es nicht zur Erhöhung der Intensität des 
Entfestigungsverfahrens, zu dem es im Falle des Bohrungsdrückens kommt.  
 
Abb. 4.86: Verteilung der Härte im Längsschnitt durch die Wand des Halbzeugs aus C-Mn-Si-
Stahl (T1) nach dem Bohrungsdrücken  
Bei dem C-Mn-Si-Nb-Stahl (T2) wurde in der Probenmitte der Wert 274 HV30 
gemessen (Abb. 4.87:). Dieser Wert ist um 60 HV30 höher als der Wert bei dem C-
Mn-Si-Stahl (T1). Dieser Härteanstieg wird wahrscheinlich durch eine 
Mischkristallverfestigung durch Niobkarbide verursacht. Am äußeren Rand wurde ein 
noch signifikanterer Härteanstieg bis zum Wert 309 HV30 beobachtet. Dieses 
Phänomen tritt beim Bohrungsdrücken dank der inkrementellen Verformungen auf, 
die nicht mit der gleichen Intensität das ganze Werkstoffvolumen durchdringen, 
sondern ein Gefälle der Verformungsintensität erzeugen. Dieses Gefälle sinkt in 
 
Abb. 4.85: Feinperlit im Gefüge  
nach dem Bohrungsdrücken  
 Nital, TEM, Kohle-Platin-Abdrucktechnik  
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Abhängigkeit von den Verformungsbedingungen von der Oberfläche in das 
Werkstoffvolumen. Die Innenseite wies an der Stelle der Berührung des Werkstoffes 
mit dem Stempel einen Wert von lediglich 250 HV30 auf. 
 
Abb. 4.87: Verteilung der Härte im Längsschnitt durch die Wand des Halbzeugs aus C-Mn-Si-
Nb-Stahl (T2) nach dem Bohrungsdrücken  
4.4.2 Interkritisches Glühen 
Um ein geeignetes TRIP-Effekt-Gefüge für die nachfolgende Kaltverformung zu 
gewinnen, wurde zuerst an herausgetrennten Segmenten des bohrungsgedrückten 
Halbzeugs ein interkritisches Glühen durchgeführt.  
Interkritisches Glühen stellt einen speziellen Typ des Glühens von TRIP-Stählen 
dar, um ein geeignetes Gefüge für den nachfolgenden TRIP-Effekt zu erreichen 
(Abb. 1.21). Die Behandlung besteht aus einer Erwärmung in den 
Zweiphasenbereich Austenit-Ferrit, gesteuerter Abkühlung und einer Haltezeit auf 
der Temperatur der bainitischen Umwandlung. 
Aus einer vorangegangenen Glühprozessoptimierung wurden zwei Regimes mit 
unterschiedlichen Austenitisierungshaltezeiten gewählt [111]. Die Hauptaufgabe 
dieses Schrittes bestand in der Ermittlung eines energetisch sparsamen, 
funktionsfähigen Prozesses für diese Teile. Dabei war es wichtig, einen möglichst 
großen Anteil des neuen Ferrits im Gefüge zu erzielen. Deshalb wurde bei einer 
gewählten Austenitisierungstemperatur von 810°C und  zwei Haltezeiten von 15 bzw. 
30 min geprüft. Nach der Austenitisierung folgte eine Abkühlung auf die Temperatur 
der bainitischen Umwandlung von 420°C. Danach wurde n die Proben 8 Minuten im 
Salzbad gehalten. Dem folgte die Abkühlung der Proben im Wasser auf 
Raumtemperatur. Diesem interkritisch behandelten Werkstoff wurden Proben für die 
Metallografie und für die mechanische Prüfung entnommen. 
Nach der Behandlung wiesen die Proben aus dem C-Mn-Si-Stahl (T1) in der 
Ferritmatrix kleine Insel von Restaustenit auf (Abb. 4.88). Es wurde nur ein niedriger 
Bainitanteil festgestellt. Durch Kohleabdrücke wurden in einigen Restaustenitinseln 
Martensit- und Austenitanteile (MA-Anteile) identifiziert. Es wurden keine 
wesentlichen Unterschiede zwischen den beiden untersuchten Haltezeiten sowie 
zwischen den beiden Stahlarten, weder durch optische Mikroskopie noch durch 
Transmissionselektronenmikroskopie, gefunden (Abb. 4.89). Das Gefüge beinhaltet 
zwar einzelne Zementitlatten, aber bei einem solch geringfügigen Anteil ist kein 
Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften zu erwarten. Die unterschiedlichen 
Haltezeiten von 15 und 30 min bei der Austenitisierung hatten bei beiden Stählen 
keinen Einfluss auf die Restaustenitmenge im Gefüge. In allen Fällen schwankten die 
Restaustenitanteile zwischen 15 und 17% (Tab. 4.19). Diese Werte wurde durch die 
Röntgendiffraktionsanalyse ermittelt.  
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Abb. 4.88: Gefüge des C-Mn-Si-Stahls (T1) nach 
interkritischem Glühen, Haltezeit 15 min bei einer 
Temperatur von 810°C und 8 min bei 420°C 
 
Abb. 4.89: Gefügedetail des C-Mn-Si-Nb-
Stahls (T2) nach interkritischem Glühen, 
Haltezeit 30 min bei einer Temperatur 
von 810°C und 8 min bei 420°C 
Nach dem interkritischen Glühen wurde erneut eine Härtemessung durchgeführt 
(Abb. 4.90: - Abb. 4.93). Bei dem C-Mn-Si-Stahl (T1) wurde im Mittelteil des 
Halbzeugs sowie an seinen Rändern ein Härteanstieg um ungefähr 20 HV30 
beobachtet. Dieser Wert ist wesentlich höher als im Zustand nach dem 
Bohrungsdrücken. Nach dem interkritischen Glühen kam es zum Ausgleich der 
Härtegefälle im gesamten Probenvolumen. Es wurde eine Beseitigung der durch die 
Berührung der Wellenoberfläche mit den Drückrollen verursachten Verfestigung 
beobachtet. Die Härtesteigerung kann durch die Änderung des Gefüges erklärt 
werden, welches von Restaustenitinseln, MA-Anteilen und einem kleinen Bainitanteil 
in der Ferritmatrix gebildet wurde. Aus dem Härtevergleich der Proben mit 
unterschiedlicher Haltezeit auf der Austenitisierungstemperatur ist deutlich zu 
erkennen, dass die Austenitisierungshaltezeit keinen markanten Einfluss auf die 
Gefügehärte genommen hat. 
Bei dem C-Mn-Si-Nb-Stahl (T2) wurde im Gegensatz zu dem Zustand nach dem 
Bohrungsdrücken im Mittelteil des Halbzeuges eine Härteabnahme um 8 HV30 
ermittelt. An den Probenrändern wurde eine signifikante Verringerung der Härte um 
50 HV30 gemessen. Die Härtesenkung, die durch die Werkstoffentfestigung während 
des Glühens verursacht wurde, dominiert gegenüber der Verformungsverfestigung, 
die beim Übergang des Ferrit-Perlit-Gefüges zu Multiphasen-Ferrit-Bainit-Gefüge mit 
einem Restaustenitanteil erreicht wird. 
 
Abb. 4.90: Verteilung der Härte im Längsschnitt durch die Wand des Halbzeugs aus C-Mn-Si-
Stahl (T1) nach interkritischem Glühen, Haltezeit 15 min  
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Abb. 4.91: Verteilung der Härte im Längsschnitt durch die Wand des Halbzeugs aus C-Mn-Si-
Stahl (T1) nach interkritischem Glühen, Haltezeit 30 min  
 
Abb. 4.92: Verteilung der Härte im Längsschnitt durch die Wand des Halbzeugs aus C-Mn-Si-
Nb-Stahl (T2) nach interkritischem Glühen, Haltezeit 15 min 
 
Abb. 4.93: Verteilung der Härte im Längsschnitt durch die Wand des Halbzeugs aus C-Mn-Si-
Nb-Stahl (T2) nach interkritischem Glühen, Haltezeit 30 min 
4.4.3 Mechanische Eigenschaften nach dem interkritischen Glühen 
Die mechanischen Eigenschaften wurden durch einen Miniaturzugversuch ermittelt 
(Tab. 4.19, Abb. 4.95). Bei dem niobfreien Stahl mit 15 min Austenitisierung lag die 
Festigkeit Rm bei 904 MPa und die A5mm-Dehnung bei 30% (Abb. 4.94). Bei  Proben 
mit einer Austenitisierungshaltezeit von 30 min wurde eine 32%-ige Dehnung und 
eine Festigkeit von 927 MPa festgestellt (Abb. 4.94). Die unterschiedlichen 
Haltezeiten hatten nahezu keinen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Die 
Festigkeitssteigerung um 23 MPa nach längerer Austenitisierungshaltezeit bei dem 
niobfreien Stahl kann durch einen etwas höheren MA-Anteil bzw. durch einen etwas 
höheren Restaustenitanteil verursacht werden. 
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Abb. 4.94: Werkstoffverhalten nach dem interkritischen Glühen mit unterschiedlicher 
Austenitisierungshaltezeit, ermittelt durch Zugversuch (Tab. 4.19) 
Bei dem C-Mn-Si-Nb-TRIP-Stahl (T2) mit 30 min Austenitisierungshaltezeit 
wurde eine Festigkeit von 994 MPa bei 28% Dehnung erreicht (Abb. 4.94). Bei einer 
Haltezeit von 15 min lag die Festigkeit bei gleicher Dehnung um 40 MPa niedriger 
(Abb. 4.94). Im Vergleich zum niobfreien Stahl wurden also in beiden Regimes 
höhere Festigkeitswerte unter Beibehaltung einer hohen Dehnung erreicht. Die etwas 
höhere Festigkeit des C-Mn-Si-Nb-Stahls ist durch Verfestigung durch die 
Feinauscheidung der die Mischkristallverfestigung stark beeinflussenden Niobkarbide 
in die Ferritmatrix zu erklären. 
Diese Untersuchungen haben gezeigt, dass es möglich ist, die kürzere, 15-
minütige Austenitisierungzeit für weitere Anwendungen zu nutzen. 
Im folgenden Schritt wurden Proben beider Stahlarten in dem Regime mit einer 
15-minütigen Haltezeit auf der Austenitisierungstemperatur von 810°C einer 
Kaltverformung unterzogen. Ziel war die 
Ermittlung des Einflusses der 
Kaltumformung auf eine Änderung der 
mechanischen Eigenschaften. Die 
interkritisch geglühten Werkstoffproben 
aus beiden Stählen mit den 
Abmessungen 9x5x40 mm wurden in 5 
Schritten jeweils um 20% pro Schritt 
flachgestaucht. Zwischen den einzelnen 
Verformungsschritten wurden die Proben 
um 90 Grad in der Längsachse gedreht. 
Nach den einzelnen Verformungen 
wurden Proben für metallografische 
Untersuchungen entnommen. Nach dem 
fünften Verformungsschritt wurde eine kumulierte Verformung von 100% erreicht. 
Nach Erreichen dieses Zustandes wurden die mechanischen Eigenschaften mittels 
 
Abb. 4.95: Probe für einen 
Miniaturzugversuch, Messlänge 5 mm, 
Querschnitt 1,2 x 2 mm  
Ergebnisse der Modellbehandlung  125 
Miniaturzugversuch ermittelt (Tab. 4.20), der Restaustenitanteil festgestellt und 
Härtemessungen durchgeführt. Die Proben wurden in der Richtung der Längsachse 
orientiert.  




Rm [MPa] Rp0,2 [MPa] A5mm [%] 
914 460 29 T1/15 810°C/15 min -  Salzbad 420°C/8 min - Wasser 15 893 904 397 429 31 30 
924 454 33 
T1 
C-Mn-Si T1/30  810°C/30 min -  Salzbad 420°C/8 min - Wasser 17 930 927 447 451 31 32 
1031 511 24 
 T2/15 810°C/15 min - Salzbad  
 420°C/8 min - Wasser  16 1006 1019 536 524 31 28 
993 543 27 
T2 
C-Mn-
Si-Nb  T2/30 810°C/30 min - Salzbad  
 420°C/8 min - Wasser  15 994 994 553 548 29 28 






Rm [MPa] Rp0,2 [MPa] A5mm [%] 
1074 992 17 T1 
C-Mn-Si  
unter 
 3 % 1155 1115 1090 1041 15 16 
1129 1055 13 T2 
C-Mn-Si-Nb  
810°C/15 min - Salzbad 
420°C/8 min - Wasser  
+ 100% Kaltverformung  
in 5 Stufen 
unter 
 3 % 1218 1174 1110 1083 10 12 




Abb. 4.96: Mikrogefüge der Probe nach 100% 
Kaltverformung, gebildet von Ferrit, 
verformungsinduziertem Martensit und Bainit - 
C-Mn-Si-Stahl (T1) 
 
Abb. 4.97: Mikrogefüge der Probe nach 100% 
Kaltverformung, gebildet von Ferrit, 
verformungsinduziertem Martensit und Bainit - 
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Bei allen kaltverformten Proben 
wurden kleine Inseln des 
verformungsinduzierten Martensits 
festgestellt (Abb. 4.96, Abb. 4.97, Abb. 
4.98). Es wurden keine gravierenden 
Gefügeunterschiede nach 20%-iger 
und 100%-iger Verformung gefunden. 
Eine Röntgendiffraktionsanalyse 
zeigte, dass der Anteil des 
Restaustenits bei beiden Stahlarten 
bereits nach 20%-iger Verformung 
unter die Nachweisgrenze von 3% 
sank. 
Was die mechanischen Werte 
betrifft, ging die Dehnung bei beiden 
Stahlarten nach der Verformung 
zurück, erreichte aber immer noch 16% 
bzw. 12% Dehnung bei einer 
Festigkeit, die über 1000 MPa lag 
(Abb. 4.99). Die Festigkeitssteigerung durch die Kaltverformung betrug 211 MPa bei 
dem Stahl ohne Niobzusatz (T1) und 231 MPa bei dem Stahl mit Niobzusatz (T2).  
 
Abb. 4.99: Werkstoffverhalten nach der Kaltverfomung bei den Stählen C-Mn-Si (T1)  
und C-Mn-Si-Nb (T2), ermittelt durch Zugversuch 
Die Bruchstellen der Proben erhielten nach dem interkritischen Glühen im Falle 
einer 15-minütigen Haltezeit auf der Austenitisierungstemperatur von 810°C bei 
beiden Werkstoffen ein mattes Aussehen mit transkristallinem Verformungsbruch mit 
einer sehr feinen Grübchenmorphologie (Abb. 4.100). Die Bruchfläche nach der 
Kaltverformung wies einen ähnlichen Bruchmechanismus auf, wobei einzelne 
Scherlippen sowie Anhäufungen von Scherlippen auftreten. Diese Bruchflächen 
wiesen sowohl transkristalline als auch interkristalline Anteile auf (Abb. 4.101). Das 
 
Abb. 4.98: Kohlenabdruck  der Probe nach  
100%-iger Kaltverformung, verformungs- 
induzierter Martensit in Inseln des Restaustenits 
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Aussehen der Bruchstellen entspricht den festgestellten mechanischen 
Eigenschaften. 
 
Abb. 4.100: Bruchfläche der Probe nach 
interkritischem Glühen – C-Mn-Si-Stahl (T1) 
 
Abb. 4.101: Bruchfläche der Probe nach 
interkritischem Glühen – C-Mn-Si-Nb-Stahl (T2) 
Der gleiche Trend wurde auch bei der Härtemessung beobachtet (Abb. 4.102, 
Abb. 4.103). Bei dem niobfreien Stahl kam es entlang des gesamten 
Probenlängsschnitts zum Härteanstieg um 100 HV30 und bei dem Stahl mit 
Niobzusatz um 73 HV30. 
Auf Grund dieser Ergebnisse wurden alle bohrungsgedrückten Halbzeuge 
einheitlich interkritisch behandelt. Diese Behandlung bestand aus 15-minütigem 
Halten bei einer Austenitisierungstemperatur von 810 °C mit nachträglicher schneller 
Abkühlung auf die bainitische Umwandlungstemperatur von 420 °C. Bei dieser 
Temperatur wurden die Halbzeuge 8 Minuten im Salzbad gehalten und danach auf 
Raumtemperatur im Wasser abgeschreckt. 
 
Abb. 4.102: Verteilung der Härte im Längsschnitt durch die Wand des Halbzeugs aus C-Mn-Si-
Stahl (T1) nach interkritischem Glühen, Haltezeit 15 min, 100%-ige Kaltverformung   
 
Abb. 4.103: Verteilung der Härte im Längsschnitt durch die Wand des Halbzeugs aus C-Mn-Si-
Nb-Stahl (T2) nach interkritischem Glühen, Haltezeit 15 min, 100%-ige Kaltverformung  
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4.4.4 Drückwalzen 
Nach der Analyse des Werkstoffverhaltens während der TMB, welche die Eignung 
der dargestellten Strategie der technologischen Kette bestätigte, wurde der finale 
Schritt der Arbeit – das Drückwalzen – ausgeführt. Das Ziel dieses Schrittes bestand 
darin, die Endform und den Endzustand des Halbzeugs zu erreichen. Für das 
Drückwalzen wurden interkritisch geglühte Halbzeuge mit einer 15-minütigen 
Haltezeit auf der Temperatur von 810°C gewählt. Es wurde noch eine 
Oberflächenbearbeitung auf den Standarddurchmesser von 50 mm mit einer 




Abb. 4.104: 3D-Rekonstruktion des Oberflächenreliefs des C-Mn-Si-Stahls (T1) nach dem 
Kaltdrückwalzen, Gefüge: Ferritmatrix + MA-Anteile und Karbide, Nital 
 Tab. 4.21: Mechanische Eigenschaften des Endhalbzeugs nach dem Drückwalzen  
Von dem Durchmesser des Halbzeugs wurden jeweils 6% pro 
Drückwalzvorgang abgenommen. Es wurden zwei Absätze hergestellt. Beim Stahl C-
Mn-Si (T1) wurde der Durchmesser im Ersten Durchgang auf 42,8 mm und im 
zweiten Durchgang auf 37,3 mm reduziert. Beim Stahl C-Mn-Si-Nb (T2) betrugen die 




Rm [MPa] A5mm [%] Z [%] 
10-3 891 19 57 
10-2 14,4 943 20 59 
10-3 947 18 48 C-Mn-Si (T1) 
10-2 25,4 947 21 42 
10-3 953 21 45 
10-2 16 922 22 49 
10-3 965 21 54 
C-Mn-Si-Nb 
(T2) 
10-2 26 984 22 51 
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Werte 42 mm und 37 mm. Von beiden Absätzen wurden Proben für mechanische 
Versuche und für metallografische Analysen des Endgefüges entnommen. 
Das entstandene Gefüge wurde von verformter Ferritmatrix mit gebrochenen 
Elementen des MA-Anteiles gebildet (Abb. 4.104). Die mechanischen Eigenschaften 
wurden durch Miniaturzugversuche unter verschiedenen 
Verformungsgeschwindigkeiten gemessen. Bei dem C-Mn-Si-Stahl (T1) wurde nach 
der Absetzung auf 42,8 mm eine Zugfestigkeit von 891 MPa bei 19%-iger A5mm- 
Dehnung bei einer Verformungsgeschwindigkeit von ε&  = 10-3s-1 erreicht (Abb. 4.105). 
Im Falle einer höheren Verformungsgeschwindigkeit 10-2s-1 (Abb. 4.105) lag die 
Zugfestigkeit bei 943 MPa bei einer vergleichbaren Dehnung. Nach der weiteren 
Durchmesserreduktion auf den Durchmesser von 37,3 mm kam es zu keiner 
wesentlichen Erhöhung der Festigkeit. Die Bruchdehnung um 20% wurde 
beibehalten. Bei dem C-Mn-Si-Nb-Stahl (T2) wurde bei dem Absatz mit größerem 
Durchmesser eine Zugfestigkeit um 950 MPa bei einer Dehnung von ca. 20% 
erreicht (Abb. 4.106). Durch die weitere Reduktion auf 37 mm kam es zur Erhöhung 
der Festigkeit auf 965 MPa bei der Verformungsgeschwindigkeit von ε&  = 10-3 s-1 und 
auf 984 MPa bei ε&  = 10-2 s-1. 
 
Abb. 4.105: Zugversuch bei verschiedenen Verformungsgeschwindigkeiten des 
drückgewalzten C-Mn-Si-Stahls (T1) 
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Abb. 4.106: Zugversuch bei verschiedenen Verformungsgeschwindigkeiten des 
drückgewalzten C-Mn-Si-Nb-Stahls (T2) 
Aufgrund der erreichten guten Ergebnisse wurde am Stahl C-Mn-Si-Nb (T2) ein 
weiteres Verfahren mit zweifacher Abnahmeintensität erprobt. Anstatt einer 6%-igen 
Durchmesserherabsetzung pro Drückwalzvorgang wurde eine 12%-ige Abnahme auf 
den Durchmesser von 44 mm durchgeführt und anschließend auf den Durchmesser 
von 37 mm reduziert(Abb. 4.107). Auch bei dieser großen Durchmesserreduktion 
konnten so gute Ergebnisse erreicht werden, dass für weiterführende Arbeiten der 
Zwischenschritt einer 2 maligen Reduktion um je 6% entfallen kann.  
 
Abb. 4.107: Beispiel eines hohles Umformteiles aus C-Mn-Si-Nb-Stahl (T2) nach dem 
Kaltdrückwalzen mit 12%-iger Durchmesserabnahme pro Überwalzung  
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5 DISKUSSION DER ERGEBNISSE 
Der steigende Preis von Rohstoffen und Fertigprodukten erzeugt einen enormen 
Druck auf die Suche nach Einsparungen im Gewicht der Maschinenkomponenten 
und ihrer Qualitätserhöhung. Eine Möglichkeit dafür ist das Erreichen einer hohen 
Stahlfestigkeit bei gleichzeitiger guter Kaltverformungsfähigkeit, was mit der 
Verbindung unkonventioneller TMB- bzw. Wärmebehandlung mit neuen 
Werkstoffkonzepten erreicht werden kann.  
In den Untersuchungen für diese Arbeit wurden TRIP-Stähle verwendet, die 
gegenwärtig in der Automobilindustrie lediglich als aus Blech hergestellte Bau- und 
Sicherheitskomponenten genutzt werden. Diese Stähle verfügen über eine gute 
Kombination von Festigkeit und Dehnung, die von der verformungsinduzierten 
Martensitumwandlung, dem sog. TRIP-Effekt, gewährleistet werden. Dank der 
günstigen mechanisch-technologischen Eigenschaften kann ihre Verbreitung auch in 
den Bereich ausgewählter Volumenkomponenten erwartet werden. Als günstig 
erweisen sie sich v.a. für hohle rotationssymmetrische Komponenten mit einer 
markanten Längsachse.  
Das Ziel dieser Arbeit bestand darin, eine thermomechanische 
Modellbehandlung für ausgewählte experimentelle Werkstoffe so zu entwerfen und 
zu optimieren, dass ihre Anwendung im Umformungsprozess der 
Bohrungsdrücktechnologie bzw. in der gesamten, diese neue Technologie 
verwendenden Produktionskette ermöglicht wird. Für die Bohrungsdrücktechnologie 
ist eine hohe Verformungsintensität charakteristisch, die in inkrementellen Schritten 
aufgebracht wird. Diese Parameter wurden gemeinsam mit einer genauen 
Temperatursteuerung in das Modell einbezogen.  
Ausgezeichnete mechanische Eigenschaften der TRIP-Stähle können erreicht 
werden, wenn es gelingt, ein von Ferrit, Bainit und Restaustenit gebildetes Gefüge 
herzustellen. Gleichzeitig müssen ein geeigneter Anteil der Phasen und ihre 
adäquate Verteilung und Morphologie gewonnen werden. Aus diesem Grund war die 
Optimierung der thermomechanischen Behandlung vornehmlich auf das Erreichen 
eines feinkörnigen Gefüges mit den genannten Phasen, deren genaue Anteile aus 
der Literatur und aus eigenen Messungen bekannt sind, ausgerichtet. 
Während der Untersuchungen musste eine Reihe von Problemstellungen gelöst 
werden. Anfangs wurde die Ermittlung des Umwandlungsverhaltens durchgeführt. Zu 
diesem Zweck wurden Abkühlverläufe dilatometrisch gemessen und ZTU- sowie 
UZTU-Diagramme der experimentellen Werkstoffe erstellt. 
Ein wichtiger Bestandteil des Entwurfes der thermomechanischen Behandlung 
bestand in der Auffindung einer geeigneten Austenitisierungstemperatur mit einer 
ausreichenden Haltezeit für die Bildung neuen Ferrits. Einen weiteren Punkt stellte 
die Beschreibung des Verformungstemperaturintervalls und des Einflusses 
verschiedener Verformungsintensitäten auf die Ferritbildung und die 
Gefügeverfeinerung dar. Ein nicht weniger wichtiger Schritt war die Definition der 
geeigneten Temperatur und Haltezeit der bainitischen Umwandlung. Abschließend 
wurde die Herstellung hohler dünnwandiger Halbzeuge mittels der Kombination des 
Bohrungsdrückens, des interkritischen Glühens und des Kaltdrückwalzens erprobt. 
Die entworfenen Modellstrategien wurden mit Hilfe eines thermomechanischen 
Simulators überprüft und ausgeführt. Anhand metallografischer Schliffe der 
thermomechanisch behandelten Proben wurde der Charakter des Mikrogefüges 
verfolgt. Mithilfe der quantitativen Bildanalyse wurden der Bainit-, Ferrit- und 
Restaustenitanteil festgestellt. Der Restaustenitanteil wurde zusätzlich durch 
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Röntgendiffraktionsanalyse ermittelt. Die mechanischen Eigenschaften wurden durch 
Zug- und Kerbschlagbiegeversuche bestimmt. Einen weiteren Bestandteil stellte die 
Ermittlung des Erwärmungseinflusses auf die Intensität der Oberflächenoxidation, auf 
die Entkohlung der Oberfläche und die Zunderbildung dar. 
Im Folgenden werden die wichtigsten Erkenntnisse aus diesen Untersuchungen 
beschrieben.  
Im ersten Schritt wurde mit einem Bähr-Dilatometer die Ermittlung der 
Phasenumwandlungstemperaturen mittels Messungen in inerter Atmosphäre 
durchgeführt. Der Temperaturverlauf bestand aus der Erwärmung auf die 
Temperatur 950°C mit einer Haltezeit von 30 s, der Temperatursenkung auf 910°C 
und folgender Abkühlung auf Raumtemperatur. Für die Ermittlung von  Umform-Zeit-
Temperatur-Umwandlungsschaubildern (UZTU) wurde vor der Abkühlung auf 
Raumtemperatur eine Verformung der Probe mit dem Umformgrad von ϕ = 0,7 bei 
einer Verformungsgeschwindigkeit von 10s-1 durchgeführt. Aus dem Vergleich der 
ZTU- und UZTU-Diagramme aller drei untersuchter Stahlarten ist ersichtlich, dass die 
Verformung den Beginn der Ferritbildung zu wesentlich höheren 
Abkühlungsgeschwindigkeiten verschiebt. Bei der metallografischen Analyse des bei 
der Abkühlungsgeschwindigkeit von 90 K.s-1 erreichten Probengefüges waren bei 
dem C-Mn-Si-Stahl (T1) mit Verformung markante Ferritinseln in der Martensitmatrix 
erkennbar. Demgegenüber war bei demselben Stahl ohne Verformung der 
Ferritanteil wesentlich geringer. Darüber hinaus beschleunigt die Verformung bei 
dem C-Mn-Si-Stahl (T1) auch die Perlitumwandlung. Dadurch kommt es zur 
Erweiterung des Zeitintervalls für die Perlitbildung. Die Verformung verursachte 
bereits bei der Abkühlungsgeschwindigkeit von 3 K.s-1 eine nennenswerte 
Ausscheidung von Perlitkolonien. Im Gefüge der unverformten Proben wurden 
solche großen Perlitkolonien nicht beobachtet. Bei der Martensitumwandlung kehrte 
sich dieses Phänomen um, die Umwandlung beginnt unter dem Verformungseinfluss 
bei niedrigeren Temperaturen. Die Ms-Temperatur betrug nach Messungen ohne 
Verformung beim C-Mn-Si-Stahl (T1) 390°C und beim C -Mn-Si-Nb-Stahl (T2) 385°C. 
Im angeführten Falle, in welchem die thermomechanische Behandlung mit einer 
reduzierten Erwärmungstemperatur untersucht wurde, ergab sich kein wesentlicher 
Niobeinfluss, da es aufgrund der niedrigen Austenitisierungstemperatur nicht zur 
Lösung und folgenden Ausscheidung der Niobkarbide kam. Bei dem 
aluminiumlegierten Stahl mit einem niedrigen Siliziumanteil wurde bei dem ZTU-
Diagramm eine wesentliche Verengung der Ferrit-Perlit-Nase beobachtet. Dies 
wurde offensichtlich von dem Ersatz des Siliziums durch Aluminium verursacht, 
welches keinen so großen Einfluss auf die Ferritstabilisierung ausübt. Bei dieser 
Stahlart kam es auch zur Ms-Temperaturerhöhung auf 408°C. Aufgrund des 
Verformungseinflusses wurde die Perlitnase wesentlich erweitert und die Ms-
Temperatur sank um 39°C.  
Eine schrittweise Optimierung der thermomechanischen Behandlung wurde 
zuerst bei dem C-Mn-Si-Stahl (T1) durchgeführt. Im ersten Schritt wurde die 
Möglichkeit des Ersatzes der isothermischen, bei konventioneller Behandlung 
genutzter Umformung, durch die anisothermische Behandlung untersucht. Dieser 
Schritt war sinnvoll, da der Prozess des Bohrungsdrückens aus technologischen 
Gründen nur anisothermisch verlaufen kann und die bisher genutzten isothermischen 
Strategien für das angeführte Verfahren nicht verwendet werden können. Einen 
Bestandteil dieses Schritts stellt die Optimierung der Verformungsparameter dar. Im 
zweiten Schritt wurde die Optimierung der Erwärmungsbedingungen, insbesondere 
der Austenitisierungshaltezeit und -temperatur, durchgeführt. Der dritte Schritt 
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richtete sich nach der genauen Abgrenzung des Temperaturintervalls der 
Verformung aus. Der Verformungseinfluss auf die Ferritentwicklung im Gefüge wurde 
im vierten Schritt untersucht. Im letzten Schritt der Optimierung wurde eine 
Erläuterung des Einflusses von Bedingungen der bainitischen Haltezeit auf die 
Entwicklung des Endgefüges durchgeführt.  
Das Ausgangsregime der thermomechanischen Behandlung wurde der 
klassischen thermomechanischen Behandlung mit isothermischer Verformung 
entnommen. Diese Verfahren werden bei der Blechherstellung verwendet. Die 
Bedingungen wurden so gewählt, dass die entworfene Behandlung ihre Anwendung 
in ausgewählten Strategien in Prozessen der inkrementellen thermomechanischen 
Behandlung finden kann. In diesem Schritt wurde eine Austenitisierungstemperatur 
von 1050°C mit einer Haltezeit von 5 s gewählt. Die se kurze Haltezeit wurde 
aufgrund der Möglichkeit verwendet, die optimierte Strategie auch für partielle 
dynamische Erwärmung anzuwenden, die für den Prozess des Bohrungsdrückens 
entworfen wurde. Es wurde der Übergang von der isothermischen zur 
anisothermischen Verformung untersucht. Die verschiedenen Temperaturintervalle 
der Verformung mit der Austenitisierungstemperatur von 1050°C/5 s wurden 
untersucht. Die besten Ergebnisse wurden bei der Anwendung der achtfachen 
Verformung im Temperaturbereich von 950 bis 720°C m it der Temperatur der 
bainitischen Umwandlung von 425°C binnen 600 s erre icht. Das gewonnene Gefüge 
war feinkörnig mit einer mittleren Korngröße von 3-4 µm und erreichte eine Festigkeit 
ca. 1000 MPa.  
In einem weiteren Schritt war es notwendig festzustellen, welche 
Erwärmungsbedingungen es ermöglichen, die besten Bedingungen für die 
Gefügeentwicklung zu sichern und gleichzeitig die niedrigste Temperatur und die 
kürzeste Austenitisierungshaltezeit anzuwenden. Es wurden folgende 
Austenitisierungstemperaturen gewählt: 1050°C, 975° C, 900°C und 850°C mit den 
Haltezeiten von 5, 20, 100 und 450 s. Als die günstigste Austenitisierungstemperatur 
erweist sich anhand der bisherigen Ergebnisse die Temperatur von 900°C. Bei dieser 
Temperatur kommt es nicht mehr zur Kornvergröberung aufgrund hoher 
Austenitisierungstemperatur und gleichzeitig bleibt das Intervall für den 
Verformungsverlauf ausreichend lang. Diese Tatsache ist sehr schwerwiegend, da 
sie eine wichtige Voraussetzung für die erfolgreiche Anwendung der untersuchten 
TMB-Strategie in Prozessen des Bohrungsdrückens mit partieller dynamischer 
Erwärmung darstellt.  
In einem Experiment wurde das geeignete Temperaturintervall für die 
anisothermische Verformung ermittelt, das sich für den gegebenen Stahl im Bereich 
900-720°C bewegt. Dieses Temperaturintervall gewähr leistet die Entstehung eines 
ausreichenden Ferrit-, Bainit- und Restaustenitanteils ohne die Gefahr der 
Perlitausscheidung. Bei diesem Gefüge mit 20-facher Verformung in einem 
geeigneten Temperaturintervall wurden Zugfestigkeiten von 832 MPa und 
Bruchdehnungen von 32% erreicht. Es ist wichtig, dass das untere 
Temperaturintervall der Verformung 720°C nicht unte rschreitet. Während einer 
Umformung unterhalb dieser Temperatur kommt es zur Bildung nicht erwünschten 
Perlits.  
Die Erhöhung der Verformung bis auf vierzig Verformungsschritte führt zur 
Verfeinerung der Körner bis auf 2 µm und beeinflusst die Morphologieentwicklung 
positiv. Die vierzigfache Verformung stellt eine wahre Gesamtverformung von ca. 
ϕ=10,4 dar. Insbesondere trägt sie zur Erhöhung des Ferritanteils und dadurch zur 
Austenitstabilisierung bei. Eine weitere Erhöhung der kumulierten Verformung hat 
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keinen wesentlichen Einfluss mehr auf eine weitere Kornfeinung. Die Korngröße 
nähert sich der physikalischen, durch diese Technologien erreichbaren, Grenze an. 
Dieses sehr feine Gefüge wies eine Zugfestigkeit von 818 MPa und eine Dehnung 
von mehr als 30% auf. 
Bei der Erforschung des Temperatur- und Haltezeiteinflusses auf die bainitische 
Umwandlung ist festgestellt worden, dass sich bei der Temperatur der bainitischen 
Umwandlung von 405°C in den Inseln des Restaustenit s wärmeinduzierter Martensit 
bildet. Durch die Erhöhung der Temperatur der bainitischen Haltezeit auf 450°C kam 
es zur Entstehung von Perlit, der während der Abkühlung ausgeschieden wurde. Ein 
Einfluss der Haltezeitdauer auf den Verlauf der bainitischen Umwandlung wurde 
durch metallografische Analyse nicht beobachtet. Die mittlere Ferritkorngröße betrug 
bei allen untersuchten Regimes der banitischen Umwandlung 3 µm. Bei den 
Regimes mit der Temperatur der bainitischen Umwandlung von 405°C wurde bei 
Haltezeiten von 600 und 300 s ein höherer Restaustenitanteil als bei anderen 
Regimes gemessen. Bei dieser Temperatur der bainitischen Umwandlung und der 
Haltezeit von 600 s wurde in der die Optimierung der bainitischen Umwandlung 
betreffenden Probenserie die schlechteste Zugfestigkeit und Kerbschlagzähigkeit 
erreicht. Andererseits wies die Probe eine sehr hohe Dehnung – 36% – auf. Diese 
wird von einem hohen Restaustenitanteil von 20% verursacht. Die Ergebnisse 
zeigen, dass ein so hoher Restaustenitanteil die anderen mechanischen 
Eigenschaften negativ beeinflusst. Das Gefüge erreichte die niedrigsten Werte der 
Kerbschlagzähigkeit mit 35 J.cm-2.  
Dementgegen wurde bei der Probe mit einer hohen Temperatur der bainitischen 
Umwandlung von 450°C mit der Haltezeit von 600 s ei n hoher Wert der 
Kerbschlagzähigkeit, 79 J.cm-2, gemessen. Bei diesem Regime wurde auch eine 
gute Dehnung von 26% bei einer Zugfestigkeit von 837 MPa ermittelt. Die höchste 
Zugfestigkeit von 901 MPa mit einer Dehnung von mehr als 24% wurde bei dem 
Regime mit der Temperatur der bainitischen Umwandlung von 425°C binnen 100 s 
festgestellt. Die relativ niedrige Dehnung bei diesem Regime wurde von einem 
niedrigeren Restaustenitanteil im Gefüge verursacht.  
Bei dem C-Mn-Si-Nb-Stahl (T2) wurde die Untersuchung in drei Schritte 
unterteilt. Hinsichtlich der Austenitisierungstemperatur wurden die Tief- und 
Hochtemperaturoptimierung sowie der Einfluss verschiedener 
Verformungsintensitäten in unterschiedlichen Temperaturintervallen untersucht. 
Während der Tieftemperaturoptimierung wurden die schon bei dem C-Mn-Si-Stahl 
(T1) untersuchten Regimes erprobt, außerdem wurde mit einer mehrfachen 
eingefügten Verformung und ihrem Verlauf während verschiedener 
Temperaturintervalle experimentiert. Bei der Austenitisierungstemperatur von 1050°C 
und 900°C wurde nach acht- und vierzigfacher, auf d er Temperatur von 720°C 
beendeter Verformung ein feinkörniges Ferrit-Bainit-Gefüge erreicht. Auch bei 
diesem Stahl wurde die Möglichkeit der Erweiterung des Temperaturintervalls der 
Verformung bis auf die Temperatur von 600°C erprobt . Solange eine zehn- bzw. 
zwölffache Verformung im Temperaturintervall von 950°C bis 600°C angewandt 
wurde, wurden im Gefüge keine markanten Perlitinseln beobachtet. Sobald eine 
höhere Verformungsintensität im Temperaturintervall von 900°C bis 600°C 
angewandt wurde, entstand ein Ferrit-Perlit-Gefüge mit einem kleinen Bainitanteil.  
Bei der Hochtemperaturoptimierung gelang es nicht, ein geeignetes Gefüge 
zum Einstellen des TRIP-Effektes zu erreichen. Das Gefüge konnte auch nach einer 
mehrfachen Verformung in verschiedenen Temperaturintervallen nicht in feinere 
Gebilde zerlegt werden.  
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Bei dem C-Mn-Al-Stahl (T3) sollte das Verhalten dieses Stahls während 
verschiedener Parameter der bainitischen Umwandlung bestimmt werden. Es wurde 
der gleiche Verlauf der Regimes wie bei dem C-Mn-Si-Stahl (T1) gewählt. Damit ist 
es möglich, einen Vergleich der erreichten Ergebnisse durchzuführen und den 
Einfluss verschiedener Legierungsstrategien auf die Gefügeentwicklung und die 
mechanischen Eigenschaften auszuwerten. In allen untersuchten Fällen wurden sehr 
feine Ferrit-Bainit-Gefüge mit einer Ferritkorngröße um 2 µm, einem Ferritanteil 
zwischen 57% und 60% und einem Restaustenitanteil um 10% erreicht. Die 
schlechtesten mechanischen Eigenschaften wurden bei dem Regime mit der 
Temperatur der bainitischen Umwandlung von 405°C/60 0 s erreicht. Dort wurde eine 
Zugfestigkeit von 601 MPa und eine Dehnung von nur 23% gemessen. Die niedrige 
Festigkeit und Dehnung wurden vom Vorkommen der Perlitgebilde im Gefüge und 
einem bedeutenden Anteil an wärmeinduziertem Martensit in den Inseln des 
Restaustenits verursacht. Die Kerbschlagzähigkeit betrug bei dieser Probe ca. 60 
J.cm-2. Die beste Kombination von Festigkeit und Dehnung und zugleich deren 
höchste Werte wurden bei dem Regime mit der Temperatur der bainitischen 
Umwandlung von 425°C/100 s erreicht. Die Festigkeit  betrug 740 MPa bei einer 
Dehnung von 36% und einer Kerbschlagzähigkeit von 62 J.cm-2. Der niedrigste Wert 
der Kerbschlagzähigkeit von nur 37 J.cm-2 wurde bei der Probe mit der Temperatur 
der bainitischen Umwandlung 425°C/300 s beobachtet.  Lediglich bei diesem Regime 
wurde im Verlauf des Kerbschlagbiegeversuchs eine sprödes Versagen festgestellt. 
Im Gegensatz zu dem C-Mn-Si-Stahl (T1) lag die Festigkeit um ca. 200 MPa 
niedriger. Diese niedrigere Festigkeit wurde von der schlechteren Fähigkeit des 
Aluminiums verursacht, zur Mischkristallverfestigung beizutragen, als es das Silizium 
kann. Die Dehnung und die Kerbschlagzähigkeit waren vergleichbar. 
Die Intensität der Zunderbildung wurde mittels Untersuchungen der 
Hochtemperaturoxidation analysiert. Diese Versuche ergaben insbesondere unter 
der Temperatur von 1150°C und während kürzerer Halt ezeiten (20 bis 40 s)  eine 
relativ hohe Beständigkeit der TRIP-Stähle gegen Hochtemperaturoxidation. Bei der 
Messung der Gewichtsveränderung wurde festgestellt, dass es während niedrigerer 
Erwärmungstemperaturen von 750°C und 950°C zur größ ten Gewichtszunahme bei 
dem C-Mn-Al-Stahl (T3) kam. Während der höchsten Erwärmungstemperatur von 
1150°C und der Haltezeit von 300 s wurde die größte  Gewichtszunahme bei dem C-
Mn-Si-Nb-Stahl (T2) beobachtet. Bei der Messung der Zunderschichtdicke wurde 
festgestellt, dass die größte Neigung zur Zunderbildung bei dem C-Mn-Si-Nb-Stahl 
(T2) besteht. Bei diesem Stahl war die Zunderschichtdicke bei der Temperatur 
1150°C und der Haltezeit von 300 s 2,5-mal höher al s bei dem C-Mn-Si-Stahl (T1) 
und 1,3-mal höher als bei dem C-Mn-Al-Stahl (T3). Auf die Mikrohärte wirkte sich der 
Einfluss von Silizium durch stärkere Mischkristallverfestigung aus. Bei Stählen mit 
Siliziumzusatz (T1 und T2) wurde in allen Fällen eine höhere Mikrohärte gemessen 
als bei dem Stahl, in dem das Silizium durch Aluminium ersetzt wurde (T3). Die 
stärkste Entkohlung wurde bei der Temperatur von 1150°C bis in eine Tiefe von 0,4-
0,5 mm beobachtet. 
Da bis zum Ende der beschriebenen Versuchsreihen noch kein integriertes 
Modul für die thermomechanische Behandlung im Prozess des Bohrungsdrückens 
zur Verfügung stand, wurde eine alternative Technik der Herstellung von hohlen 
dünnwandigen Halbzeugen erprobt. Es wurde eine Kette des 
Halbwarmbohrungsdrückens, des interkritischen Glühens und des Kaltdrückwalzens 
gebildet und die bisher verwendeten Werkstoffe C-Mn-Si- (T1) und C-Mn-Si-Nb-Stahl 
(T2) untersucht. Nach dem Bohrungsdrücken wurden das Werkstoffverhalten und der 
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Verformungseinfluss auf das Gefüge ermittelt. Danach wurde das interkritische, zum 
Erreichen eines geeigneten Gefüges für den TRIP-Effekt führende, Glühen 
vollzogen. Die Endform wurde durch Kaltdrückwalzen erreicht. 
Das Bohrungsdrücken wurde nach der Erwärmung im Ofen auf die Temperatur 
von 750°C durchgeführt. Alle Proben wurden unter gl eichen Bedingungen 
untersucht. Die drei Drückrollen hatten die gleiche Geometrie, es wurde ein Stempel 
mit einem Kreisquerschnitt und dem Durchmesser von 33 mm eingepresst. Durch 
das Bohrungsdrücken wurden hohle Halbzeuge mit einem äußeren Durchmesser 
von 51 mm und einer Wanddicke von 8,8 mm hergestellt. Bei beiden Werkstoffen 
wurde nach dem Bohrungsdrücken ein von der Verformung sehr stark beeinflusstes 
Ferrit-Perlit-Gefüge beobachtet. Die Gefügeentwicklung wurde vom ersten 
Eindringen des Stempels in den Werkstoff bis zur Tiefe von 40 mm beobachtet. 
Danach verlief der Vorgang bereits stationär. Für das interkritische Glühen wurden 
zwei Strategien gewählt, die sich durch verschiedene Haltezeiten auf der 
Austenitisierungstemperatur voneinander unterschieden. Diese Strategien wurden 
anfangs an kleinen Abschnitten bohrungsgedrückter Halbzeuge erprobt. Nach dem 
interkritischen Glühen wurde das Gefüge von Restaustenitinseln in der Ferritmatrix 
gebildet. Im Gefüge wurde ein sehr kleiner Bainitanteil bestimmt. Auf den 
Kohleabdrücken wurden MA-Anteile in einigen Restaustenitinseln beobachtet. Es 
wurde kein wesentlicher Unterschied zwischen dem Regime mit einer 15-minütigen 
und einer 30-minütigen Haltezeit auf der Austenitisierungstemperatur festgestellt. Bei 
dem C-Mn-Si-Stahl (T1) wurden an den nach dem Regime mit einer 15-minütigen 
Haltezeit behandelten Proben eine Dehnung von 30% und eine Zugfestigkeit von 904 
MPa ermittelt. An den Proben mit einer 30-minütigen Haltezeit wurde eine Dehnung 
von 32% und eine Festigkeit von 927 MPa gemessen. Ein Einfluss der Haltezeit auf 
die mechanischen Eigenschaften wurde lediglich bei der Festigkeit verzeichnet, die 
bei der längeren Austenitisierungshaltezeit um 23 MPa höher lag. Dieser Unterschied 
kann von einem höheren Anteil an Härtegefüge und einem höheren 
Restaustenitanteil im Endgefüge verursacht werden. Bei dem C-Mn-Si-Nb-Stahl (T2) 
wurde nach beiden Regimes der gleiche Wert der Dehnung gemessen, der 28% 
betrug. Die Festigkeit belief sich bei diesem Stahl nach dem Regime mit einer 15-
minütigen Haltezeit auf 943 MPa. Nach dem Regime mit einer 30-minütigen Haltezeit 
wurde ein Wert von 994 MPa gemessen. Bei diesem Stahl verursachte die 
Verlängerung der Austenitisierungshaltezeit eine Erhöhung der Festigkeit um 40 
MPa, ohne die Dehnung zu senken. Im Gegensatz zu dem C-Mn-Si-Stahl (T1) 
wurden bei dem C-Mn-Si-Nb-Stahl (T2) nach beiden Regimes unter Beibehaltung 
einer hohen Dehnung höhere Festigkeitswerte erreicht. Diese Erhöhung wurde durch 
Niobkarbide verursacht, welche die Mischkristallhärtung sehr stark beeinflussen. 
Aufgrund der gewonnenen Ergebnisse wurden hohle, durch Bohrungsdrücken 
hergestellte, Halbzeuge interkritisch geglüht. Um die Endform mit zweifacher 
Absetzung zu erhalten, wurden die auf diese Weise vorbereiteten Halbzeuge durch 
Kaltdrückwalzen umgeformt. Bei beiden Stahlarten betrug die Restdehnung nach 
dem Drückwalzen nach beiden Durchmesserreduktionen ca. 20%. Die Festigkeit 
bewegte sich bei dem C-Mn-Si-Stahl (T1) im Intervall von 890 bis 940 MPa und bei 
dem C-Mn-Si-Nb-Stahl (T2) im Intervall von 950 bis 980 MPa.  
Das Experiment bewies sowohl bei den Modellbehandlungen als auch bei der 
alternativen Technologie die Eignung der neu entworfenen werkstoff-technologischen 
Herstellungskonzeption hohler Halbzeuge mit einer markanten Längsachse. Mithilfe 
der technologischen, die inkrementelle Verformung nutzenden, Kette gelang es bei 
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den TRIP-Stählen, geeignete Gefügeparameter zu erreichen und dadurch adäquate 
technologische und finale Eigenschaften zu erzielen. 
Im Vergleich mit Stählen, die eine ähnliche chemische Zusammensetzung und 
ein klassisches Ferrit-Perlit-Gefüge aufweisen, erreichen die Mehrphasenstähle 
allseitig bessere mechanische Eigenschaften. Aufgrund der gewonnenen 
Erkenntnisse wurde nachgewiesen, dass aus den im Rahmen dieser Arbeit 
bearbeiteten Werkstoffen Halbzeuge gewonnen werden können, die eine höhere 
Festigkeit und eine höhere Dehnung aufweisen, als die konventionell hergestellten 
Bleche aus niedriglegierten TRIP-Stählen (Abb. 5.1).  
 
Abb. 5.1: Mechanische Eigenschaften in Abhängigkeit von der chemischen Zusamensetzung, 
den Phasenarten und der Behandlungstechnologie im Vergleich mit Ergebnissen eigener 
Stähle (T1 und T2)  [47], [48], [113]
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6 FAZIT 
Das Ziel dieser Dissertationsarbeit bestand darin, verschiedene Varianten der 
unkonventionellen thermomechanischen Behandlung bei Umformungsprozessen mit 
inkrementellen Verformungen für drei unterschiedliche Legierungsstrategien 
niedriglegierter TRIP-Stähle vorzuschlagen und zu erproben. Ein Teil der Arbeit 
orientierte sich an der Entwicklung eines neuen Verfahrens der thermomechanischen 
Behandlung dieser Stähle unter Verwendung der anisothermischen Verformung beim 
Bohrungsdrücken. Gleichzeitig wurde eine Optimierung der Gefügeentwicklung 
durchgeführt und dadurch eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften 
erreicht. Zum Vergleich wurde eine neue technologische, die Kombination 
inkrementeller Kalt- und Halbwarmverformungsverfahren verwendende Kette 
entworfen, in die das interkritische Glühen zum Erreichen des TRIP-Effektes 
integriert wurde. Alle Prozesse wurden auf die Entwicklung und Erprobung 
unkonventioneller Technologien ausgerichtet, welche die Herstellung von hohlen 
Halbzeugen mit einer hohen Festigkeit und guter Restdehnung durch spanlose und 
somit den Werkstoff besser ausnutzende Technologien ermöglichen. 
Alle drei Stähle wurden einer Dilatometermessung unterzogen, auf deren Basis 
ZTU- und UZTU-Diagramme erstellt wurden. Aufgrund der Erkenntnisse aus diesen 
Diagrammen und aufgrund der Kenntnisse des Umwandlungsverhaltens der 
Werkstoffe wurden neue Konzepte der thermomechanischen Behandlung 
vorgeschlagen. Das gesamte Optimierungs- und Entwicklungsverfahren verlief auf 
einem thermomechanischen Simulator. Diese Prüfanlage ermöglichte es, die 
Bedingungen des technologischen Prozesses zu imitieren und gleichzeitig alle 
ausschlaggebenden Parameter zu kontrollieren. Dabei wurden für das 
Werkstoffmodellieren gängige voroptimierte Probestücke verwendet. Dadurch war es 
möglich, die Werkstoffforschung und die bereits erwähnte Optimierung auf den 
gängigen zur Bestimmung der mechanischen Endeigenschaften dienenden 
Probestücken zu realisieren.  
Zunächst wurde ein Versuch der Implementierung der in Technologien der 
Flachproduktfertigung verwendeten klassischen isothermischen Umformung 
durchgeführt. In Anbetracht dessen, dass diese Strategie für Prozesse der 
inkrementellen Verformung ungeeignet ist, wurde schrittweise ein Verfahren 
entwickelt und optimiert, das die isothermische durch die anisothermische 
Umformung ersetzt. Dies erweitert das Intervall der technologischen Parameter 
wesentlich und führt dadurch zur Stabilisierung des technologischen Prozesses. 
Durch eine stufenweise Optimierung wurden sehr feine Ferrit-Bainit-Gefüge mit einer 
mittleren Größe des Ferritkornes von 2 µm erreicht. Dadurch wurde eine extrem 
intensive Gefügeverfeinerung gewonnen, die sich der bisher bekannten, durch die 
thermomechanische Behandlung erreichbaren Grenze nähert. Die physikalische 
Grenzkorngröße beträgt ca. 2 µm. Diese Gefüge beinhalteten über 60% Ferrit mit 
einem Restaustenitanteil von über 10%. Der Rest wurde von Bainit gebildet. Bei 
diesen Gefügen wurde eine relativ hohe Festigkeit um 850-900 MPa mit einer 
Streckgrenze um 550 MPa bei einer Dehnung über 30% gemessen. Diese 
Ergebnisse wurden bei den Legierungsstrategien C-Mn-Si (T1) und C-Mn-Si-Nb (T2) 
erreicht. Ein sehr interessantes Ergebnis stellt die Erkenntnis dar, dass es bei dem 
Stahl mit Niobzusatz unter definierten Verformungsbedingungen zur Verschiebung 
der unteren Grenze der Verformungstemperatur bis um 100°C nach unten kommen 
kann. Durch die Modellstrategien wurde nachgewiesen, dass ein geeignetes, zum 
TRIP-Effekt fähiges Gefüge bei der Verformung bis zu der Temperatur von 600°C 
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entstehen kann. Dieses Ergebnis beeinflusst die Entwicklung der technologischen 
Kette vom Bohrungsdrücken bis zum Drückwalzen wesentlich.  
In Hinsicht darauf, dass es Bemühungen um den Ersatz des Siliziums durch 
Aluminium gibt, wurden in dieser Arbeit Versuche mit der Legierungsstrategie C-Mn-
Al (T3) durchgeführt. Es ist bekannt, dass diese Stähle in der Regel weniger gute 
mechanische Eigenschaften aufweisen. Nichtsdestotrotz war es sinnvoll, den 
Einfluss der Strategie auf das technologische Verhalten und das Intervall der 
technologischen Parameter zu erproben. Bei der Untersuchung dieses Stahls wurde 
tatsächlich bestätigt, dass er weniger gute mechanische Eigenschaften aufweist als 
der mit Silizium legierte Stahl. Die maximalen Werte der Zugfestigkeit erreichten ca. 
650-700 MPa bei relativ hohen Dehnungen bis 36%. Die Ergebnisse zeigten jedoch 
auch, dass dieser Stahl empfindlicher auf die Streuung der technologischen 
Parameter bei der bainitischen Umwandlung reagiert. Aus dieser Sicht kann er nicht 
für die Anwendung in der weiteren Forschung der angeführten technologischen 
Ketten empfohlen werden. Die Legierungsstrategien C-Mn-Si (T1) und C-Mn-Si-Nb 
(T2) wiesen ein wesentlich stabileres Verhalten auf und reagierten auf die 
Schwankungen der technologischen Parameter relativ unempfindlich.  
Da die angeführten Werkstoffe für Umformungsprozesse verwendet werden 
sollen, bei denen das Erreichen einer hohen Oberflächenqualität des Produktes 
vorausgesetzt wird, wurden Untersuchungen zur Intensität der Oberflächenoxidation 
und der Zunderschichtbildung durchgeführt. Gleichzeitig wurde der Einfluss auf die 
Intensität der Entkohlung der Oberflächenschicht untersucht. Aufgrund dieser 
Ergebnisse wurden die die angeführten Degradationsprozesse beschreibenden 
Modelle erstellt. Alle drei Legierungsstrategien wiesen überzeugend gute 
Eigenschaften mit relativ hoher Widerstandsfähigkeit gegen die 
Hochtemperaturoxidation auf. Bei dem Vergleich mit anderen kohlenstoffarmen 
Stählen, z.B. 20MoCrS4, war die Widerstandsfähigkeit gegen 
Hochtemperaturoxidation bis ca. dreimal größer. Diese Ergebnisse führten zu der 
Überlegung, diese Legierungsstrategien in unkonventionellen Umformungsketten 
und Ketten der thermomechanischen Behandlung anzuwenden. 
Die Untersuchungen wurden dabei nicht allein auf die Prozzessoptimierung 
ausgerichtet. Es sollte auch eine Anlage entwickelt werden, die es ermöglicht, die 
dynamische Steuerung der technologischen Parameter zu beeinflussen. In 
Anbetracht dessen, dass es im Verlauf der Forschung nicht möglich war, diese 
Anlagen praktisch zu realisieren, wurden Technologien bzw. technologische Ketten 
in Erwägung gezogen, die anstatt der integrierten thermomechanischen Behandlung 
eine Kombination von Umformungstechnologien verwendeten und das 
thermomechanische Verfahren durch das Verfahren des interkritischen Glühens 
ersetzten. Diese neu entworfene Kette ermöglicht die Herstellung eines hohlen 
Halbzeuges aus einem Vollstab durch das spanlose Halbwarmbohrungsdrücken 
(Abb. 6.1). Dadurch wurde ein feinkörniges Ferrit-Perlit-Gefüge gewonnen. Das 
erreichte hohle dünnwandige Halbzeug wurde interkritisch geglüht. Dieses Glühen 
führte zur Bildung des Ferrit-Bainit-Gefüges mit Restaustenit. Das Gefüge wies 
hervorragende mechanische Eigenschaften auf und ermöglichte eine weitere 
technologische Behandlung durch Kaltdrückwalzen. In diesem Schritt wurden 
Durchmesserreduktionen des hohlen Halbzeuges durchgeführt und gleichzeitig die 
mechanischen Endeigenschaften eingestellt. Es wurde eine Festigkeit bis 980 MPa 
und eine Dehnung von ca. 20% erzielt.  
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Abb. 6.1: Herstellungskette der hohlen Halbzeuge  
Insgesamt kann aufgrund der angeführten Ergebnisse festgehalten werden, 
dass niedriglegierte TRIP-Stähle für die Anwendung in technologischen, die 
inkrementelle Verformung ausnutzenden Ketten sich als geeignete Werkstoffe 
herausstellen, da sie eine sehr gute Kombination sowohl technologischer als auch 
mechanischer Endeigenschaften aufweisen.  
Es wurde durch die eigenen Untersuchungen nachgewiesen, dass bei der 
geeigneten Wahl der Prozessparameter eine relativ stabile Technologie geschaffen 
werden kann, die nicht empfindlich auf kleinere Parameterschwankungen reagiert 
(Kapitel 5). Die Forschungsergebnisse zeigen, welche wichtigen Knotenpunkte der 
gegebenen Technologie, z.B. der Austenitisierung, der inkrementellen Verformung, 
der Ferritumwandlung, der bainitischen Umwandlung und der Bedingungen der 
Restaustenitistabilisierung eingehalten werden müssen, um ein bestimmtes Gefüge 
und dadurch auch gewünschte Endeigenschaften des Werkstoffes zu gewinnen. 
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LISTE DER VERWENDETEN FORMELZEICHEN UND 
ABKÜRZUNGEN 
Abkürzungen: 
A – Austenit 
AHSS (Advanced High Strength Steels) – moderne hochfeste Stähle 
B – Bainit 
BH-Stähle – Bake-Hardening-Stähle 
bzw. – beziehungsweise 
ca. - Zirka 
CM-Stähle – Kohlenstoff-Manganstähle 
CP-Stähle – komplexe Phasenstähle 
DP-Stähle – Zweiphasenstähle 
d.h. – das heißt 
F - Ferrit 
Fa - Firma 
FEM – Finite Elemente Methode 
HSLA (High Strength Low-Alloy Steels) – feste niedriglegierte Stähle 
HSS (High Strength Steels) – hochfeste Stähle (Festigkeit von 270 bis 700MPa) 
i. d. R. – in der Regel 
IF-Stähle – Interstitial-Free-Stähle 
KLEMM – Ätzmittel (50 ml übersättigte wässrige Na2S2O3-Lösung und 1g K2S2O5) 
M – Martensit 
Nital – Ätzmittel (Äthanol und HNO3) 
n.g. – nicht gemessen 
P - Perlit 
RA - Restaustenit 
REM - Rasterelektronenmikroskop 
sog. – so genannte  
TEM - Transmissionselektronenmikroskop 
TMB – thermomechanische Behandlung 
TRIP-Effekt – Effekt der verformungsinduzierten Umwandlung (transformation 
induced plasticity) 
UHSS (Ultra High Strength Steels) – ultrafeste Stähle (Festigkeit über 700 MPa) 
UZTU – Umformungs-Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild 
v.a. – vor allem 
XRD-Analyse (eng. x-ray diffraction)- Röntgendiffraktometrie 
Z – Zementit 
z.B. – zum Beispiel 
ZTU – Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild 
 
Verwendete Formelzeichen:  
A – Dehnung [%] 
A – Konstante, welche die Neigung des Austenits zur Umwandlung in Martensit, d.h. 
die mechanische Stabilität des Restaustenits, anzeigt (Gleichung 3) 
Ac1 – Temperatur der Austenitbildung  
Ac3 – Temperatur der Karbidauflösung bei übereutektoiden Stählen 
Ar3 – Anfangstemperatur der Austenitumwandlung in Ferrit  
Ar1 – Endtemperatur der Austenitumwandlung in Ferrit  
Acm – Temperatur der Ferritauflösung bei untereutektoiden Stählen  
ak – Kerbschlagzähigkeit  
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B – Transformationsindex, d.h. die Fähigkeit von Martensit zur Beschleunigung der 
weiteren Martensitbildung 
Bs – Anfangstemperatur der bainitischen Umwandlung  
Bx – erforderliche Temperatur für die Umwandlung in x% Bainit  
BH-Effekt (bake-Hardening-Effekt) – Verfestigung bei Lackaushärtung  
I100, 200, 110 – Intensität von entsprechenden Peaks der gegebenen Phase  
Jα – integrale Intensität von Ferrit  
Jγ – integrale Intensität von Austenit 
k – Restaustenitstabilität 
MA-Anteile – von Restaustenit und Martensit gebildete Teilchen 
dM – Temperatur, bei der der Austenit stabil bleibt; auch im Falle, dass es zur 
plastischen Verformung kommt und die Martensitumwandlung nicht erfolgt  
30dM – Temperatur, bei der 30% Zugverformung die Umwandlung von 50% Austenit 
in Martensit induziert 
Ms – Anfangstemperatur der Austenitumwandlung in Martensit 
σ
SM – Temperatur, bei der der verformt induzierte Martensit entstand 
n – Verfestigungskoeffizient 
P – hydrostatischer Druck  
rm – anisotroper Normalwert  
Rα – Intensitätsfaktor von Ferrit 
Rγ– Intensitätsfaktor von Austenit 
Rm – Zugfestigkeit [MPa] 
Rp 0,2 – 0,2%-Dehngrenze [MPa] 
TA – Austenitisierungstemperatur [°C] 
TB – Temperatur der bainitischen Umwandlung [°C] 
tA – Austenitisierungszeit [s]  
tB – Dauer der bainitischen Haltezeit [s] 
U´– kritische mechanische Umwandlungstriebkraft 
Vγ – Restaustenitgehalt bei der ε-Verformung 
0Vγ – Restaustenitgehalt vor der Verformung 
Z – Brucheinschnürung [%] 
z – Verformungsempfindlichkeit der Martensitbildung 
α – Ferrit 
α´ – Martensit  
αb – Bainit 
α′→γ∆
SM




G – Unterschied der freien Enthalpien von Austenit und Martensit bei der 
Temperatur T1 
εtrue  - wahre Verformung  
fy – Restaustenitanteil 
γ – Austenit 
ϕ – logaritmische Formänderung 
σ1 – Zugspannung 
σtrue – wahre Spannung 
τ – Scherspannung 
∆Yα – Abweichung der Ferritmatrixstreckgrenze vor und nach der Lackeinbrennung 
bei BH-Stählen   
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∆Yγ – durch den Restaustenitanteil verursachte Abweichung der Streckgrenze 
∆Yγ c – durch den Kohlenstoffgehalt in Restaustenit verursachte Abweichung der 
Streckgrenze  
∆Yγ m – durch während der Zugbeanspruchung eintretende Martensitbildung 
verursachte Abweichung der Streckgrenze 
∆Yγ b – durch während der Lackeinbrennung eintretende Bainitumwandlung 
verursachte Abweichung der Streckgrenze bei BH-Stählen 
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